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0. Kurzfassung
In diesem Kapitel sollen die wesentlichen Zusammenhänge und Erkenntnisse aus der vor-
liegenden Arbeit in kompakter Form dargestellt werden. Die Reihenfolge der Abschnitte
stimmt dabei mit der Kapitelfolge dieser Arbeit überein. Für detailiertere Ausführungen
und Quellenangaben sei auf die entsprechenden Kapitel im Hauptteil verwiesen.
0.1. Theorie
Eine häufige Methode der Formgebung metallischer Legierungen ist das Abgießen einer
erhitzten Schmelze in eine Tiegelform. Der mikroskopische Aufbau des Werkstücks, sein
Gefüge, bestimmt dabei seine makroskopischen Eigenschaften. Daher sollen in dieser Ar-
beit einige der Faktoren, welche die mikroskopische Morphologie beeinflussen können,
näher untersucht werden.
Bei der gerichteten Erstarrung wird ein Temperaturgradient über die Länge einer ge-
schmolzenen Probe angelegt und diese dann erstarrt. Hierbei können verschiedene Phä-
nomene eine Unterkühlung der Schmelze hervorrufen. Diese bewirken, dass der Verlauf
der Erstarrung nicht nur von der angelegten Temperatur abhängt, sondern auch von der
Geometrie und der Zusammensetzung der bereits erstarrten Probenteile. Dadurch kann
es zu einem Aufbrechen einer idealen planaren Erstarrungsfront kommen; es bilden sich
verästelte Gebilde in die Schmelze hinein, sogenannten Dendriten.
In mikroskopischen Aufnahmen von dendritisch erstarrten Proben können diese tannen-
baum-ähnliche Strukturen auch im völlig erstarrten Zustand noch ausgemacht werden.
Dies liegt daran, dass sie eine eindeutige Wachstumsrichtung aufweisen sowie eine andere
chemische Zusammensetzung als ihre Umgebung. Daher kann nach einer vollständigen
Erstarrung der Probe noch nachvollzogen werden, welche Probenteile als erstes den-
dritsch, und welche zum Schluss (im vorliegenden Fall eutektisch) erstarrt sind.
Bei einer Erstarrung unter konstanten Bedinungen (Temperaturgradient, Erstarrungsge-
schwindigkeit) weist das dendritische Gefüge einige ebenfalls konstante Kenngrößen auf.
In dieser Arbeit wurden die Abstände der primären, sekundären und tertiären Dendriten-
arme untersucht (PDAS, SDAS, TDAS). Die gemessenen Größen zeigen unterschiedliche
Abhängigkeiten von der Erstarrungsgeschwindigkeit.
Es ist zu erwarten, dass der PDAS (λ1) mit steigender Erstarrungszeit ebenfalls zunimmt,
da Vergröberungsprozesse zu einem Wettstreit zwischen benachbarten Dendriten führen;
Kleinere bilden sich zurück, Größere wachsen weiter. Je länger dieser Prozess andauert,
um so weiter auseinander stehen zum Schluss die übrig gebliebenen Dendriten. Quantita-
tiv haben verschiedene Forschergruppen unterschiedliche exponentielle Zusammenhänge
gefunden, weshalb keine bestimmten Werte für diese Messung erwartet werden können.
Unter dem Einfluss eines extern erzeugten Strömungsfeldes ist jedoch eine Verringerung
des PDAS zu erwarten, da jenes frische Schmelze in den interdenritischen Raum spült,
welche das Wachstum von Dendriten fördert. Hierdurch ist eine höhere Dendritendichte
möglich.
Sekundäre und tertiäre Dendritenarme (SDAS und TDAS, λ2 und λ3) unterliegen eben-
falls dem Einfluss der Vergröberung, weshalb eine größere Erstarrungszeit (also eine gerin-
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gere Erstarrungsgeschwindigkeit) zu einem erhöhten Abstand führt. Unter rein diffusiven
Strömungsbedingungen wächst der Abstand mit der dritten Wurzel der Erstarrungszeit;
induziert man zusätzlich Strömungen in der Schmelze, unterstützen diese den Vergrö-
berungsprozess, es wird daher ein anwachsen der Armabstände mit der quadratischen
Wurzel der Erstarrungszeit erwartet.
λ1;diff ∝ v−k
λ1;str < λ1;diff
λ2,3;diff ∝ v−1/3
λ2,3;str ∝ v−1/2
Desweiteren können Strömungen innerhalb der Schmelze eine Segregation der Probe be-
wirken. Dabei entmischt sich die zunächst homogene Schmelze in Bereiche unterschiedli-
cher Konzentration an Legierungsatomen. In den einen treten vermehrt Dendriten auf, in
den anderen bewirkt die Konzentrationsverschiebung ein Rückschmelzen der Dendriten,
sodass diese Gebiete erst am Ende des Erstarrungsvorgangs (bei einer deutlich niedrigeren
Temperaturen) gefrieren. Dadurch werden an dieser Stelle weniger Dendriten gebildet,
stattdessen erstarren diese Bereiche überwiegend als irreguläre Eutektika. Diese Makro-
segregation wurde ebenfalls in Abhängigkeit der Strömungsfelder innerhalb der Schmelze
gemessen.
0.2. Versuchsanlage
Die Versuche der vorliegenden Arbeit wurden am Institut für Materialphysik im Welt-
raum am Standort Köln-Porz des Deutschen Zentrums für Luft- und Raumfahrt (DLR)
durchgeführt. Hierzu wurde eine bestehende Anlage weitgehend modifiziert. Besonde-
res Merkmal aller Versuche ist, dass (durch die Verwendung von Silica-Aerogelen in ei-
nem Teil des Tiegels) die Infrarotemission der Probenoberfläche während der Erstarrung
gemessen werden kann. Da die Emissivität des Materials bei der Phasenumwandlung
sprunghaft ansteigt, kann die Geschwindigkeit einer Erstarrung überprüft werden.
Das Temperaturprofil wird anhand von zwei getrennten (einem oberen und einem un-
teren) Heizern geregelt. Zusammengenommen mit der Infrarot-Messung besteht somit
nach einem erfolgreichen Experimentdurchlauf Gewissheit über die Einhaltung des ge-
wünschten Temperaturgradienten und der Erstarrungsgeschwindigkeit.
Ein Strömungsfeld wird in der vorliegenden Arbeit durch den Einsatz eines TMF gene-
riert. Das traveling magnetic field läuft dabei entlang der Probenachse in senkrechter
Richtung entweder nach oben oder nach unten. Zur Erzeugung werden drei koaxiale Spu-
len mit Wechselstrom gespeist, wobei der Phasenunterschied zweier benachbarter Spulen
jeweils 60 ◦ beträgt und die elektrische Spannung einzeln geregelt werden kann. Hierdurch
stellt sich im flüssigen Teil der Probe ein Strömungsmuster ähnlich einer Konvektionsrolle
ein. In der Mitte fließt die Strömung entweder herauf oder herab (je nach Schaltung der
Spulen), am Rand entgegengesetzt zurück.
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Abbildung 0.1  Simulation der Isolinien der axialen Strömungsgeschwindigkeit über einen
halben Probenquerschnitt für verschiedene Probenlängen von 0,5, 1 und 2 mal dem Proben-
durchmesser (aus [10]). Für die vom Autor untersuchten Proben beträgt die Probenlänge
mehrere Vielfache des Durchmessers. Man beachte die erhöhte Strömungsgeschwindigkeit
im Probeninneren verglichen mit dem Randbereich der Probe.
0.3. Probenmaterial
Untersucht wurden Proben zweier unterschiedlicher Legierungen: zum einen binäres Al-
Si7, zum anderen Al-Si7-Mn1 (alle Angaben in Gewichtsprozent). Beide Probensysteme
erstarren über einen weiten Temperaturbereich dendritisch. Das ternäre System scheidet
jedoch primär geringe Mengen einer intermetallischen (manganreichen) Phase aus. Wie
Abbildung 0.2  Aluminiumreicher Teil des Al-Si-Phasendiagramms. Die Legierungszu-
sammensetzung der untersuchten Proben lag bei einem Siliziumanteil von 7Gew.-%, also
deutlich untereutektisch.
die weiteren Untersuchungen zeigen werden, haben die Mangan-Phasen, trotz ihres ge-
ringen Volumenanteils, einen entscheidenden Einfluss auf das Erstarrungsverhalten der
gesamten Probe.
Es wurden Proben mit einem Durchmesser von 8mm und einer Länge von 100mm ge-
fertigt und bei Geschwindigkeiten von 30, 45, 60, 90, 120, 150 und 240 Mikrometern pro
Sekunde erstarrt. Der Temperaturgradient innerhalb der Schmelze betrug bei allen Ver-
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Abbildung 0.3  Teil des Al-Si-Mn-Phasendiagramms (links). Der Erstarrungspfad der un-
tersuchten Legierungszusammensetzung (Al-Si7-Mn1) ist eingezeichnet. Diese Legierung ist
übereutektisch, daher wird bei der Erstarrung bereits vor Wachstumsbeginn der Dendriten
eine Phase reich an Lösungsatomen ausgeschieden. Die Farben des Pfades entsprechen dabei
den jeweils gebildeten Phasen (siehe Abb. rechts). Hier wird der jeweilige Anteil flüssiger,
intermetallischer, dendritischer und eutektischer Phase über die Temperatur dargestellt (wo-
bei die rote Aluminiumkurve sowohl die Dendriten als auch die aluminiumreichen Anteile der
eutektischen Phasen umfasst, daher der Sprung bei Erreichen der eutektischen Temperatur).
suchen 3K/mm. Dabei wurden bei jeder Erstarrungsgeschwindigkeit drei verschiedene
Proben prozessiert, entweder mit einer durch das Magnetfeld induzierten Strömung in
aufwärtiger (up) oder abwärtiger (down) Richtung, oder ohne.
Nach Abschluss der Prozessierung wurden die Proben in mehrere Stücke zersägt und
jeweils zwei Querschliffe sowie ein dazwischen liegender Längsschliff angefertigt. Diese
Schliffebenen lagen während der Prozessierung genau mittig innerhalb des Aerogeltie-
gels, da hier nahezu ideale adiabatische Erstarrungsbedingungen vorherrschen.
Werte für die Makrosegregation, PDAS und TDAS wurden den Querschliffen entnom-
men, wobei jeweils die Messwerte beider zu einer Probe gehörender Schliffbilder gemittelt
wurden. Durch Auswertung der Längsschliffe wurden Werte für den SDAS gewonnen.
0.4. Ergebnisse
Zunächst sollen Segregationseffekte, welche bei beiden Legierungen auftreten, erörtert
werden. Es folgen die Resultate der Untersuchung der binären Legierung, um schließ-
lich Beobachtungen zu diskutieren, welche auf die Zugabe von einem Gewichtsprozent
Mangan zurückzuführen sind.
0.4.1. Makrosegregation
Proben, welche bei eingeschaltetem Magnetfeld erstarren, zeigen eine makroskopische
Entmischung. Dies ist das Resultat des sich einstellenden Strömungsmusters.
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Bei einem nach oben laufenden Magnetfeld (up) strömt die Schmelze im flüssigen Teil
der Probe am äußeren Rand nach oben. Da sich geschlossene Strömungslinien ergeben
müssen, laufen diese im oberen Probenteil zusammen, in der Probenmitte herab und am
unteren Probenende radial nach außen. Auf Grund der von unten nach oben gerichteten
Erstarrung der betrachteten Proben, findet diese immer am unteren Ende des flüssi-
gen Probenteils statt. Daher bedeutet eine Orientierung des Magnetfeldes in aufwärtiger
Richtung stets eine Strömung von der Mitte nach außen am Ort der Erstarrung. Wird die
Stromversorgung der äußeren Magnetfeldspulen getauscht, kehrt sich auch die Richtung
des Strömungswirbels um, die erstarrende Schmelze fließt dann am unteren Probenende
von außen zur Probenmitte.
Da die Masse der Aluminiumatome geringer ist als die der übrigen Atomsorten (13Al,
14Si, 25Mn), kommt es zu einer Anreicherung der schwereren Atome an denjenigen Stel-
len, an denen die Strömung entgegen der Schwerkraft nach oben fließt. Hieraus resultiert
(im Falle des Siliziums) ein niedrigerer Schmelzpunkt, somit ein Rückschmelzen der Den-
driten und schließlich eine Anhäufung der eutektischen Phase.
Die Strömung der Schmelze resultiert daher in einer inhomogenen Phasenverteilung, der
Makrosegregation. Sie ist zwar auf Aufnahmen eines optischen Mikroskops mit dem blo-
ßen Auge sichtbar, eine quantitative Messung ist jedoch kompliziert.
Als Ergebnis bleibt festzuhalten, dass durch Wahl der Polung des TMF eine Segregation
entweder am Probenrand oder in der Probenmitte eingestellt werden kann. Je langsamer
die Erstarrung verläuft (und je größer somit das Verhältnis aus Strömungs- zu Erstar-
rungsgeschwindigkeit) um so ausgeprägter ist der Segregationseffekt.
Abbildung 0.4  Radiale Verteilung des Anteils eutektischer Phase (Al-Si7-Mn1) bei un-
terschiedlichen Erstarrungsgeschwindigkeiten. Deutlich zu erkennen ist ein höherer Anteil
der eutektischen Phase am Rand der Proben bei einer TMF-Ausrichtung nach oben (up).
Der zusätzlich eingezeichnete Messwert bei 0,09mm/s wird im Hauptteil erläutert.
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Eine mögliche Anwendung dieses Effektes liegt in der Oberflächenhärtung von Alumini-
umlegierungen, bei welcher die Randflächen eines Körpers widerstandsfähiger, das Innere
dafür zäher gefertigt werden.
0.4.2. Binäres Al-Si7
Die Al-Si7 Proben zeigen die zu erwartenden Ergebnisse. Bei Geschwindigkeiten kleiner
als 0,06mm/s geht das dendritische Wachstum in zellulares über. Die Dendriten verlie-
ren zunehmend ihre charakteristische Form und eine Auswertung der Armabstände wird
dadurch erschwert. Daher werden nur die Messwerte für Geschwindigkeiten ab 0,06mm/s
in die Datenanpassung einbezogen.
In diesem Bereich ist der PDAS am größten für geringe Erstarrungsgeschwindigkeiten oh-
ne äußere Strömung. Bei eingeschaltetem Magnetfeld (und damit unter dem Einfluss der
erzwungenen Strömung) reduziert sich der PDAS, so wie im vorhergehenden Abschnitt
vorhergesagt. Dabei ist diese Reduktion bei einer Magnetfeld-Orientierung in aufsteigen-
der Richtung (up) deutlich stärker ausgeprägt als bei umgekehrter Ausrichtung.
Abbildung 0.5  PDAS (Al-Si7), ohne und mit TMF. Die Datenanpassung wurde für
Geschwindigkeiten ab 0,06mm/s durchgeführt. Darunter zeichnet sich ein Bereich ab, in
welchem keine klassische Dendritenbildung mehr stattfindet. Die Fehlerbalken geben (wie in
allen folgenden Grafiken) die Standardabweichungen der Messdaten an.
Eine Erklärung hierfür liefert die erhöhte Strömungsgeschwindigkeit im Probeninneren,
verglichen mit dem Randbereich (Abbildung 0.1). Zwar ändert das Strömungsmuster bei
einer TMF-Umpolung nur seine Richtung (nicht seine Stärke), aber die Dendritenvertei-
lung ändert sich ebenfalls. Bei einem TMF in Richtung up wird der Probenrand mit
schweren Atomen angereichert, die Aluminiumdendriten häufen sich im Probeninneren.
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Hier ist die Strömung jedoch stärker als in den äußeren Probenschichten. Daher erfährt
das Dendritenwachstum einen stärkeren Strömungseinfluss als bei einem TMF in Rich-
tung down.
Die Betrachtung des SDAS und TDAS liefert ein ähnliches Ergebnis. Hierbei wird für die
graphische Anpassung ein Exponent von -1/3 (ohne Strömung) oder -1/2 (mit TMF) er-
wartet. Die Daten erfüllen diese Erwartung sehr genau. Die freie Erstarrung liefert einen
Exponenten von -1/3, unter dem Einfluss des TMF wird dieser zu -1/2.
Ebenfalls liegen die Messkurven für Erstarrung mit TMF über jenen für die feldfreie
Erstarrung. Dies kann auf die erwartete erhöhte Vergröberung durch den Strömungsein-
fluss zurückgeführt werden. Bei der Messung des SDAS zeigt die Orientierung in Richtung
up einen stärker ausgeprägten Strömungseinfluss; bei der Messung des TDAS kann diese
Aufspaltung von up und down, falls vorhanden, nicht mehr aufgelöst werden.
Abbildung 0.6  SDAS (links) und TDAS (rechts) der Al-Si7-Proben, ohne und mit TMF.
Die Graphen wurden mit freien Exponenten an die Messwerte angepasst. In beiden Dia-
grammen verläuft die Kurve für die ohne TMF erstarrten Proben in guter Näherung mit
einem Exponenten von -1/3, sowohl die Kurve für up als auch für down zeigt eine sehr
gute Übereinstimmung mit dem erwarteten Exponenten von -1/2.
0.4.3. Ternäres Al-Si7-Mn1
Im Gegensatz hierzu zeigen die Proben mit Manganzusatz zum Teil verwunderliche Er-
gebnisse. Der PDAS verläuft zunächst ähnlich, die Kurven liegen jedoch dichter anein-
ander. Der Einfluss der Strömung scheint schwächer ausgeprägt als bei den Proben der
binären Legierung.
Die Betrachtung von SDAS und TDAS liefert jedoch ein gänzlich anderes Bild. Im Rah-
men der Messgenauigkeit liegen alle Kurven (ob mit oder ohne Strömungseinfluss gemes-
sen) aufeinander. Es ist also kein durch das TMF hervorgerufener Effekt mehr sichtbar.
Eine Anpassung der Daten liefert durchgehend einen Exponenten von -1/3.
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Abbildung 0.7  PDAS (Al-Si7-Mn1), ohne und mit TMF. Die Datenanpassung wurde
wieder ab 0,06mm/s durchgeführt. Es ist ein ähnlicher Übergang von zellularem zu dendri-
tischem Wachstum zu sehen wie bei den binären Proben. Insgesamt liegen die Werte dichter
aneinander als jene für binäres Al-Si7.
Abbildung 0.8  SDAS (links) und TDAS (rechts) der Al-Si7-Mn1-Proben, ohne und mit
TMF (Darstellung wie zuvor). Im Gegensatz zur binären Legierung ist kein Strömungsein-
fluss erkennbar.
Eine Erklärung liefert eine genaue Betrachtung des Phasendiagramms. Es soll unter-
sucht werden, wie sich die gleichzeitige ablaufende Bildung der intermetallischen Phase
und der Dendriten einzeln betrachtet auf die verbleibende Schmelze auswirkt. Das heißt,
es wird angenommen, es würden sich zunächst ausschließlich Dendriten bilden, oder nur
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die manganreichen Phasenteile. Die Lage der hieraus resultierenden Zusammensetzun-
gen der Schmelze im Phasendiagramm lässt Rückschlüsse auf die örtliche Bildungswahr-
scheinlichkeit der intermetallischen Phasen zu.
Abbildung 0.9  Phasendiagramm der ternären Legierung. Die gepunkteten Pfeile stellen
die theoretischen Erstarrungspfade dar, unter der Annahme, dass bei Erreichen der binären
Rinne (bei 617 ◦C) entweder ausschließlich Dendriten (langer roter Pfeil nach oben rechts),
oder nur intermetallische Phasen (kurzer grüner Pfeil nach unten) gebildet würden. Die
Länge der Pfeile entspricht dabei der Menge der bis zur eutektischen Temperatur tatsächlich
geformten Ausscheidungen. Deutlich zu erkennen ist, dass eine Vektoraddition in einem
solchen Phasendiagramm nicht definiert ist, da beide Pfeile zusammengenommen in den
ternär-eutektischen Punkt (bei 576 ◦C) führen müssten.
Einerseits hat die Ausscheidung der intermetallischen Phasen nur eine sehr geringe Un-
terkühlung der Schmelze aus Sicht der denritischen Phase zur Folge; dies wird im Pha-
sendiagramm an der Ausrichtung des Pfeiles nahezu parallel zu den Isothermen deutlich.
Andererseits wird durch die Bildung der aluminiumreichen Dendriten eine anschließende
Ausscheidung der intermetallischen Phase stark begünstigt; der entsprechende Pfad im
Phasendiagramm kreuzt mehrere Isothermen.
Dies legt die Vermutung nahe, dass die Ausscheidung von intermetallischen Phasen an
das Wachstum der Dendriten koppelt. Die Bildungswahrscheinlichkeit für manganreiche
Ausscheidungen steigt beim Annähern an frisch gewachsene Dendritenarme.
Diese Theorie entspricht einer Beobachtung von Hecht, Fries und Rex bei Untersuchun-
gen im Rahmen der Spacehab Mission. Von ihnen wurden ähnliche Proben bei deutlich
geringeren Geschwindigkeiten als in der vorliegenden Arbeit erstarrt. Die beobachte-
te intermetallische Ausscheidungsbildung wurde dabei als divorced symbiotic eutectic
growth, etwa getrennt-symbiotisch wachsendes Eutektikum bezeichnet. Dabei bleibt
zwischen aluminiumreicher und intermetallischer Phase ein Spalt aus Schmelze bestehen,
über welchen beide Phasen miteinander Lösungsatome austauschen. Die intermetallische
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Phase wird dabei von der Primärphase vor sich her getrieben (particle pushing), bevor
es zu einem Überwachsen kommt.
Dieses Bild kann auf die hier untersuchte Erstarrung übertragen werden. Vor den Spit-
zen der Dendritenarme bilden sich intermetallische Phasen, welche mit den Dendriten
gemeinsam in die Schmelze hineinwachsen. Durch den Ausstoß an Lösungsatomen der
wachsenden Dendritenarme werden die intermetallischen Phasen in einer äußeren Grenz-
schicht fixiert, welche die Dendriten umgibt.
Abbildung 0.10 zeigt modellhaft diese Wechselwirkung von intermetallischer Phase und
Strömungsfeld sowie die Abschottung der Dendritenarme durch die Manganphasen.
Abbildung 0.10  Dendriten der ternären Proben im Strömungsfeld (Darstellung nicht
maßstabsgetreu, der Dendritenabstand beträgt maximal 5% der Dendritenlänge). Primär
gebildete Mn-Phasen werden weggespült und tragen zur Makrosegregation bei. Binär-
eutektisch gebildete Mn-Phasen koppeln an die ebenfalls wachsenden Nebenarme der Dendri-
ten. Hierdurch wird ein Eindringen der Strömung in die feinen Zwischenräume von Sekundär-
und Tertiärarmen verhindert.
Hierdurch wird ein Eindringen einer äußeren Strömung in den Bereich zwischen benach-
barten sekundären oder tertiären Dendritenarmen weitgehend unterbunden. Somit kann
das Ausbleiben eines messbaren Einflusses der Strömung auf den SDAS und TDAS im
Falle der ternären Legierung begründet werden. Der dennoch sichtbare Einfluss des TMF-
Feldes auf den PDAS rührt daher, dass Ausläufer der Strömung nach wie vor in den Raum
zwischen benachbarten Dendriten eindringen können. Dieser wird nicht von intermetalli-
schen Phasen abgeschottet, so dass die induzierte Strömung die dortige Konzentrations-
verteilung beeinflussen kann.
Mikroskopaufnahmen belegen diese bevorzugte Anlagerung von Mn-Phasen um den Rand
der Dendriten.
x
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1. Einleitung
In nahezu allen Bereich der heutigen Gesellschaft spielt Aluminium als Werkstoff eine
bedeutende Rolle. Man findet es in der Medizin und der Telekommunikation, in der Elek-
tronik und Elektrotechnik, es wird verwendet beim Leichtbau von Fahr- und Flugzeugen
und sogar zur Konservierung von Lebensmitteln.
Die herausragendsten Eigenschaften dieses Metalls sind seine geringe Dichte bei einer
hohen mechanischen Festigkeit, weshalb es, als Ersatz für Stahl, überall dort zum Ein-
satz kommt, wo man bemüht ist, Gewicht einzusparen. Gepaart mit einer sehr guten
elektrischen Leitfähigkeit ist darüber hinaus der Einsatz in Stromleitungen, gerade in
unwegsamen Gebieten, von Vorteil, da hier einzelne Masten mit größerem gegenseiti-
gen Abstand errichtet werden können. Eine hohe Wärmeleitfähigkeit ermöglicht den Bau
von leichtgewichtigen Kühlkörpern. Die gute Korrosionsbeständigkeit mindert den War-
tungsaufwand von Bauteilen, welcher der Witterung ausgesetzt sind. Nicht zuletzt sind
auf Grund der Formbarkeit unzählbare, vielfältige Anwendungsgebiete möglich.
Daher wird heutzutage mehr Aluminium gefördert und verarbeitet als alle übrigen nicht-
eisenhaltige Metalle zusammengenommen. Zusätzlich ist Aluminium auf der Erde reich-
lich vorhanden, neben Sauerstoff und Silizium ist es das dritthäufigste Element in der
Erdkruste, noch vor Eisen [26].
Die Gestehung von Aluminium ist jedoch kosten- und energieaufwändig, da es in der
Natur nicht in seiner metallischen Form vorkommt, sondern als Ton, Erde oder Gestein,
gebunden an Sauerstoff und andere Elemente. Deshalb ist, trotz zahlreicher Vorkommen,
die Wiederverwertung von Aluminium sehr lukrativ. Hierbei spielen jedoch Verunreini-
gungen eine entscheidende Rolle. Kleinste Mengen an zugesetzten Fremdatomen können
große Auswirkungen auf das Gefüge und in Folge auf die mechanischen Eigenschaften
eines Werkstücks einer Aluminiumlegierung haben.
Die häufigste (und dabei älteste) Methode der Formgebung von Metallen ist das Gießen.
Der Vorgang des Abgießens von geschmolzenem Metall in eine Tiegelform beinhaltet
notgedrungen das Einbringen von Strömungen in die Schmelze. Diese Strömungsmuster
haben ebenfalls Einfluss auf die Eigenschaften des gegossenen Körpers und die Morpho-
logie seines Gefüges.
Diese Zusammenhänge sind bisher nur teilweise erforscht; in der industriellen Produk-
tion wird weitestgehend mit Erfahrungswerten gearbeitet. Aus diesem Grund sollen in
der vorliegenden Arbeit gerade die Kombination von Fremdatomen und erzwungenen
Strömungsmustern innerhalb einer Aluminiumschmelze sowie deren gegenseitige Wech-
selwirkung näher untersucht werden.
Die häufigste Gusslegierung auf Aluminiumbasis wird durch die Zugabe von Silizium
erzeugt. Hierdurch sinkt der Schmelzpunkt, die Festigkeit steigt und die Schmelze wird
dünnflüssiger. Daher wird im Folgenden die Legierung Al-Si7 betrachtet, mit und ohne
Zusatz von 1Gew.-% Mangan. Proben werden bei verschiedenen Erstarrungsgeschwin-
digkeiten gerichtet erstarrt, wobei ein Teil des Tiegels aus Silica-Aerogel besteht. Dies
erlaubt, die Konstanz der Geschwindigkeit anhand von Messungen der Emissivität der
Probenoberfläche nachzuweisen.
Mittels dreier koaxialer Spulen kann ein wanderndes Magnetfeld erzeugt werden, welches
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eine Strömung induziert. Hierdurch wird innerhalb der Schmelze eine Konvektionsrolle
erzeugt, deren Richtung auch umgekehrt werden kann.
Anschließend werden Teilstücke aus den Proben entnommen, daraus Schliffe gefertigt
und deren dendritisches Gefüge mikroskopisch analysiert.
In Kapitel 2 werden zunächst die Grundlagen der Erstarrung wie Phasendiagramme und
Dendritenbildung erläutert. Der sachkundige Leser kann diese ersten Abschnitte deshalb
überspringen.
Ein vom Autor entwickelter Ansatz zur Berechnung der Konzentrationsgradienten in-
nerhalb der dendritischen Struktur wird in Abschnitt 2.2.2 beschrieben. Dieser liefert
Ergebnisse, welche auf den ersten Blick der üblichen Lehrbuchmeinung zu widersprechen
scheinen.
Die Theorie zur Erzeugung eines wandernden Magnetfeldes und dessen praktische Um-
setzung werden am Ende des Kapitels behandelt.
Es folgt die Anlagenbeschreibung in Kapitel 3. Für Benutzer der Artemis 1 Anlage dürf-
ten die Abschnitte zu Labview-Steuerung und Datenauswertung, ganz besonders jedoch
das Verfahren zur Regelung der Heizer (Abschnitt 3.5.2), von besonderem Interesse sein.
Das Material der Proben, deren Herstellung und die Methoden der Auswertung werden
in Kapitel 4 erläutert.
Zum Abschluss werden die Ergebnisse der Auswertung aller Probenschliffe dargestellt
und interpretiert (Kapitel 5).
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2. Theoretische Grundlagen
In diesem Kapitel soll der theoretische Hintergrund zum Themengebiet der Erstarrung
erläutert werden, soweit dies für das Verständnis der im Rahmen dieser Arbeit unter-
suchten Phänomene erforderlich ist. Zunächst soll der Vorgang der Erstarrung untersucht
werden und dann auf den Sonderfall der dendritischen Erstarrung eingegangen werden.
Zum Abschluss wird die Erzeugung und Wirkung eines TMF beschrieben.
2.1. Erstarrung
Unter dem Begriff der Erstarrung versteht man den Übergang vom flüssigen in den fes-
ten Aggregatzustand. In der industriellen Fertigung kommt dieser Prozess vor allem in
der Gießereitechnik vor, die wahrscheinlich erste und auch heute noch weit verbreitete
Methode zur Formgebung von Werkstoffen.
Von der Anordnung einzelner Atome (Nanometer) über Zusammensetzungs- und Tempe-
raturgradienten (Mikro- und Zentimeter) bis zum Maß des fertigen Werkstücks (Meter)
laufen unzählige Prozesse gleichzeitig und skalenübergreifend ab. Ein vollständiges Ver-
ständnis aller hierbei auftretenden Wechselwirkungen ist bisher nicht erreicht, aber un-
bedingt erstrebenswert, denn diese Prozesse wirken sich auf das Gefüge, also den inneren
Aufbau eines Werkstücks aus. Das Gefüge eines Materials bestimmt schließlich seine me-
chanischen Eigenschaften, wie Härte und Elastizität. Durch geeignete Temperverfahren
im Anschluss an eine Erstarrung, also Wärmebehandlungen unterhalb des Schmelzpunk-
tes, können die gewünschten Eigenschaften des Werkstückes weiter verändert werden,
dies ist jedoch zum einen mit zusätzlichem Aufwand und Kosten verbunden, zum ande-
ren je nach Material, nur in einem gewissen Rahmen möglich [33]. Vorteilhafter wäre es,
gewünschte Material- und damit Gefügeeigenschaften direkt beim ersten Guss einstellen
zu können.
Neben dem rein wissenschaftlichen besteht also auch ein großes wirtschaftliches Interesse
daran, die Zusammenhänge zwischen den Erstarrungsbedingungen und dem sich daraus
ergebenden Gefüge besser verstehen zu können.
Daher wurde im Rahmen dieser Arbeit vor allem Wert auf eine kontrollierte Abküh-
lung, also möglichst konstante, reproduzierbare Bedingungen während der Erstarrung
gelegt (Temperaturgradienten, Legierungszusammensetzung, usw.). So sollen grundle-
gende Erkenntnisse gewonnen werden, welche später eine Modellierung von komplexen,
praktischen Erstarrungsvorgängen ermöglichen.
2.1.1. Binäre Legierungen
Als Legierung bezeichnet man Gemenge aus verschiedenen Elementen, von denen min-
destens eines ein Metall ist. Im Rahmen dieser Arbeit werden zunächst Proben aus Al-Si
untersucht, also Aluminium mit einem Zusatz von Silizium. Da technisch verwendete Le-
gierungen in der Regel aus deutlich mehr Komponenten zusammengesetzt sind, werden
die Ergebnisse der Untersuchung von 2-komponentigen Legierungen anschließend hin-
sichtlich ihrer Übertragbarkeit auf mehrkomponentige Systeme betrachtet werden.
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Schon binäre Legierungen verhalten sich deutlich komplizierter als reine Elemente. Meh-
rere Effekte treten hierbei auf, welche im Folgenden möglichst knapp erläutert werden
sollen. Für eine ausführliche Herleitung und Unterscheidung möglicher Sonderfälle sei auf
die Fachliteratur verwiesen (etwa [2]).
Phasendiagramme Im Gegensatz zu reinen, einelementigen Materialien kann nicht
mehr von einer festen Schmelztemperatur gesprochen werden, sobald zwei Komponenten
vermischt werden. Vielmehr ist die sogenannte Liquidustemperatur (oberhalb welcher
die untersuchte Probe vollständig geschmolzen ist) abhängig von der quantitativen Zu-
sammensetzung der enthaltenen Elemente. Trägt man diese Temperatur über die Kon-
zentration der Legierung auf (für einen festen Druck), erhält man die Liquiduslinie. Die
Ordinaten schneidet sie genau in den Schmelztemperaturen der Reinelemente. Ebenso
wird die Soliduslinie gebildet, welche zu jeder Konzentration diejenige Temperatur an-
gibt, unterhalb welcher die gesamte Probe erstarrt ist. Diese beiden Linien bilden einen
wichtigen Teil des sogenannten Phasendiagramms. Hierin wird in Abhängigkeit von der
Konzentration zu jeder Temperatur die thermodynamisch günstigste Phase angegeben.
Zwei Modell-Legierungen sollen hier als Beispiele dienen werden:
Abbildung 2.1  Links ein sehr einfaches (in der Natur eher seltenes) Beispiel einer bi-
nären Legierung, Germanium-Silizium. Rechts die Legierung Gold-Kupfer mit deutlicher Mi-
schungslücke. Zu beachten ist bei den Konzentrationsangaben die Unterscheidung zwischen
Atom- und Gewichtprozent. Werden keine genauen Angaben gemacht, ist in der Literatur
(wie auch in dieser Dissertation) üblicherweise die Atomkonzentration gemeint [16].
Genau genommen gilt ein Phasendiagramm exakt immer nur für einen bestimmten Druck.
Soweit nicht anders angegeben, wird der Druck üblicherweise konstant als Normdruck
(1013,25 hPa) angenommen. Allerdings ist die Druckabhängigkeit bei Metallen derart ge-
ring, dass dieselben Phasendiagramme auch für Betrachtungen unter Vakuumbedingun-
gen (wie sie bei der Prozessierung der untersuchten Proben vorherrschen) herangezogen
werden können.
Das Phasendiagramm der Legierung Germanium-Silizium ist ein Beispiel für den ein-
fachsten möglichen Verlauf von Solidus- und Liquiduslinien (siehe Abb. 2.1 links). Die
beiden Komponenten sind im festen Zustand beliebig mischbar. Hierzu müssen die Rein-
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materialien dieselbe Gitterstruktur besitzen, sowie eine ähnliche Gitterkonstante und
Bindungsart. Dann können die Atome der beiden Sorten beliebig ausgetauscht werden.
Dennoch treten bei geeigneter Temperatur und Konzentration zwei Phasen im Gleichge-
wicht auf. Ein Teil der Probe befindet sich im flüssigen, ein anderer im festen Zustand.
Anders als etwa beim Schmelzen von Eiswürfeln in Wasser ist im Fall dieser Legierung
eine solche Koexistenz von zwei Phasen über einen weiten Temperaturbereich stabil.
Bei der gerichteten Erstarrung liegt ein Temperaturgradient über die Länge der Probe
an. In dem Bereich zwischen Liquidus- und Solidustemperatur ist die Probe sowohl flüs-
sig als auch fest, dieser Bereich wird mushy zone genannt (im Deutschen etwa weiche
Zone).
Die Konzentrationen der beiden zu einander sich im Gleichgewicht befindenden Phasen
bei einer gewissen Temperatur können an den Schnittpunkten der Parallelen zur Abszis-
se bei diesem Temperaturwert mit Liquidus- und Soliduslinien abgelesen werden. Da die
Gesamtkonzentration der Probe erhalten bleiben muss, kann das quantitative Verhältnis
der beiden Phasen über das sogenannte Hebelgesetz bestimmt werden [16]:
NS
NL
=
cL − c0
c0 − cS (2.1)
Das Verhältnis von Atomen in flüssiger zu fester Phase NL/NS wird aus den Differenzen
der Zusammensetzungen der flüssigen cL und der festen cS Phase zur Gesamtkonzentra-
tion c0 berechnet. Je näher eine Phase an der Gesamtzusammensetzung liegt, umso mehr
ist von dieser Phase vorhanden.
Allgemeiner kann aus der Gibb'schen Phasenregel entnommen werden, wieviele Phasen
bei wievielen Freiheitsgraden gleichzeitig stabil existieren können [2]:
NF = NC −NΦ + 2 (2.2)
Im obigen Beispiel bedeutet dies, dass bei einer binären Legierung (Anzahl der Kom-
ponenten NC = 2) zwei Phasen (NΦ = 2) bei zwei Freiheitsgraden existieren können
(NF = 2). Diese sind der Druck und die Temperatur. Bei Körpern aus nur einer Kom-
ponente bleibt (bei festgelegtem Druck) nur eine mögliche Temperatur (daher gefriert
beispielsweise Wasser bei exakt einer fixen, vom Druck abhängigen, Temperatur). Für
binäre Legierungen findet eine solche Festlegung auf eine Temperatur (eine sogenannte
nonvariante Erstarrung) erst bei drei gleichzeitigen Phasen statt. Ein solches Gleich-
gewicht dreier Phasen liegt zum Beispiel an dem eutektischen Punkt vor, welcher im
folgenden Abschnitt erläutert werden soll.
Lösbarkeit - Mischunglücken Die Legierung aus Kupfer und Silber zeigt ein Phasen-
diagramm, wie es deutlich häufiger in der Natur vorkommt (siehe Abb. 2.1 rechts). Die
Atome des jeweils einen Elements können im festen Zustand nur bedingt in der Matrix
des jeweils anderen gelöst werden; dazwischen tritt eine Mischungslücke auf. Ein erstarr-
ter Körper mit einer solchen Zusammensetzung besteht aus vielen verschiedenen kleinen
Phasenpartikeln, in denen jeweils eine der erlaubten Zusammensetzungen vorliegt, in die-
sem Fall eine kupfer- und eine silberreiche. Durch die Parallele zur Abszisse durch das
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Phasendiagramm auf Höhe einer gewissen Temperatur wird angegeben, welche Zusam-
mensetzungen bei dieser Temperatur stabil sind; diese können an den Schnittpunkten
mit den eingezeichneten Linien abgelesen werden.
Der Erstarrungspfad einer beispielhaften Probe mit 20 Atom% Kupfer ist links in Abbil-
dung 2.2 dargestellt. Die Probe sei zunächst auf einer Temperatur deutlich oberhalb der
Liquiduslinie; sie ist hier völlig aufgeschmolzen und einheitlich durchmischt (Punkt A).
Beim Abkühlen der Probe bleibt sie vollständig flüssig bis zum Erreichen der Liquidusli-
nie in B2. Hier beginnt sich in der Flüssigkeit nun eine zweite, feste Phase auszuscheiden.
Diese hat eine Zusammensetzung, welche derjenigen in Punkt B1 entspricht, also ärmer
an Kupfer ist als die Schmelze. Je weiter die Abkühlung voran schreitet, umso mehr fes-
te Phase α wird ausgeschieden. Die Zusammensetzung dieser Phase ändert sich entlang
der Linie von B1 zu C1, während die flüssige Phase zunehmend kupferreicher wird (B2
zu C2). Dieser Vorgang wird fortgesetzt bis zum Erreichen der eutektischen Tempera-
tur (hier 779 ◦C). Die Schmelze besitzt nun die eutektische Zusammensetzung von 39,9
Atom% Kupfer. An diesem Punkt sind drei Phasen (Schmelze, α und β) im Gleichge-
wicht. Jede weitere Abkühlung führt zu einer Erstarrung der gesamten Probe, wobei diese
zeitgleich α und β-Phasen bildet. Diese bleiben auch bei tieferen Temperaturen erhalten.
Es ändert sich jedoch noch ihre Zusammensetzung, da die maximale Lösbarkeit zusam-
men mit der Temperatur ebenfalls abnimmt. Das bedeutet, dass die jeweils überschüssi-
gen Fremdatome der einen in die jeweils andere Phase übergehen. Bei einer ausreichend
langen Wartezeit besitzen schließlich alle Phasen der Bezeichnungen α und β genau die
im Phasendiagramm angegebene Zusammensetzung. Eine solche Wartezeit kann jedoch
beliebig lange dauern, weshalb Festkörper auch innerhalb einer Phase unterschiedliche
Zusammensetzungen besitzen, je nachdem, wann der betrachtete Teil der Phase im Laufe
der Erstarrung gebildet wurde.
Abbildung 2.2  Erstarrungspfade zweier Kupfer-Silber-Legierungen. Die linke ist unter-
eutektisch, die rechte eutektisch. Obwohl eine exakt eutektische Zusammensetzung selten
vorkommt, ist die zugehörige Erstarrung dennoch für alle Mischungsverhältnisse von Bedeu-
tung, da alle Erstarrungspfade im eutektischen Punkt zusammenlaufen. Unterschiede gibt
es nur im Anteil der zuvor ausgeschiedenen Phasen α und β.
Eine Besonderheit bilden die sogenannten eutektischen Legierungen, welche exakt der
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eutektischen Zusammensetzung entsprechen (Abb. 2.2 rechts). Der Erstarrungspfad ei-
ner solchen Legierung verläuft senkrecht vom Punkt Â direkt zum eutektischen Punkt
C2. Auf Grund der an diesem Punkt gleichzeitig stattfindenden Erstarrung der gesamten
Probe ist das Gefüge des hierbei entstehenden Festkörpers geprägt durch eine sehr feine
eutektische Struktur, welche unterschiedliche Merkmale aufweisen kann.
Besteht die Schmelze zu Beginn der eutektischen Erstarrung überwiegend aus Atomen
einer Sorte (beispielsweise A), bilden diese mittels der α-Phase eine Matrix, in der
kleinere β-Phasen (reich an der anderen Atomsorte B) verteilt sind. Diese bestehen
entweder aus zylindrischen Fasern, oder sie sind facettiert, falls die β-Phase eine entspre-
chend große Erstarrungsentropie besitzt.
Sollten sich andererseits, auf Grund der Zusammensetzung der Schmelze, in etwa gleiche
Volumenanteile der beiden Phasen ausbilden, wird die Entstehung von sich abwechseln-
den Lamellen bevorzugt. Auch hierbei sind zwei verschiedene eutektische Muster möglich,
je nach Facettierungsneigung der einzelnen Phasen. Es können sich reguläre, nahezu par-
allele Lamellenmuster ausbilden, falls beide Phasen raue Grenzflächen mit einer geringen
Entropie bilden. In diesem Fall folgt ihre Ausrichtung dem Wärmefluss. Hingegen tre-
ten irreguläre Eutektika auf, wenn eine der Phasen (beispielsweise wieder die β-Phase)
eine starke Neigung zur Facettenbildung (mit glatter Grenzfläche) zeigt und somit die
zufällige Ausrichtung ihres ersten Keims beizubehalten versucht. In solch einem Fall sind
benachbarte β-Phasen in der Regel nicht parallel sondern gefächert. Wird dabei der Ab-
stand zwischen zwei Nachbarlamellen zu groß, treten Verästelungen auf (siehe Abb. 2.3).
Die in dieser Arbeit untersuchte Legierung aus Aluminium und Silizium bildet ein solches
irreguläres Lamellen-Eutektikum.
Abbildung 2.3  Verschiedene Formen des eutektischen Gefüges. Von links nach rechts
nimmt der Anteil der schraffierten Phase zu. Reguläre Eutektika sind in den oberen bei-
den Bildern dargestellt, die herabgesetzten Zeichnungen zeigen facettierte Phasen. Für die
in dieser Arbeit untersuchten Al-Si Proben werden eutektische Muster ähnlich dem Bild
rechts außen erwartet. Voraussetzung für die Beobachtung der hier aufgeführten eutekti-
schen Gefügearten ist, dass die in weiß dargestellte zweite Phase keine Facetten bildet (aus
[19]).
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2.1.2. Ternäre Legierungen
Sind in einer Legierung drei unterschiedliche Atomarten enthalten, spricht man von ei-
ner ternären Legierung. Die Überlegungen des vorangegangenen Abschnitts müssen in
diesem Fall erweitert werden.
Zunächst einmal erfordert die Darstellung der Legierungszusammensetzung nun zwei
Achsen anstatt bloß einer. Da die Konzentration zweier Komponenten die der dritten
automatisch festlegt, wird oftmals eine Darstellung aller drei Konzentrationsachsen in
Form eines gleichseitigen Dreiecks gewählt. In den Eckpunkten liegen die reinen Ele-
mente, entlang der Kanten des Dreiecks verlaufen die Konzentrationsachsen der binären
Unterlegierungen. Im Inneren des Dreiecks gibt der relative Abstand eines Punktes zu
der einer Ecke gegenüber liegenden Seite die Konzentration des zugehörigen Elementes
an. Durch Konstruktion der drei Parallelen zu den Dreiecksseiten durch einen solchen
Punkt können an den Schnitten mit den Achsen die einzelnen Elemente-Konzentrationen
abgelesen werden.
Somit ist jedoch eine zweidimensionale Darstellung eines ternären Phasendiagramms
über einen kontinuierlichen Temperaturbereich nicht mehr möglich. Zur Erleichterung
der bildlichen Darstellung können die Temperatur in senkrechter Richtung zum Dreieck
der Konzentrationsachsen dargestellt und das resultierende Prisma aus einer geeigne-
ten Perspektive abgebildet werden. Da jedoch alle im obigen Abschnitt besprochenen
relevanten Kurven (Liquidus, Solidus) im tertiären Fall zu Flächen über dem Konzentra-
tionsdreieck werden, ist eine exakte Ablesung dann nicht mehr möglich (siehe Abb. 2.4).
Abbildung 2.4  Beispiel eines ternären Phasendiagramms. Die drei binären Randsysteme
sind in diesem Fall alle eutektisch, dargestellt ist die Liquidusfläche. Alle drei eutektischen
Rinnen laufen in einem ternären eutektischen Punkt zusammen [36].
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Man geht deshalb häufig dazu über, die Schnittlinien der Liquidusfläche mit Parallele-
benen zur Achsenebene darzustellen. Diese sind Isothermen, also Linien, welche zu fixen
Temperaturen die extremalen Konzentrationen angeben, welche in der flüssigen Phase
stabil vorliegen können.
Obwohl noch einiges mehr aus ternären Zustandsdiagrammen entnommen werden kann,
sollen diese kurzen Erläuterungen genügen, um ein Verständnis des Erstarrungsvorgangs
der in dieser Arbeit untersuchten Proben zu gewinnen. Sowohl für binäre als auch ternäre
eutektische Legierungen gilt: beim Abkühlen unterhalb der Liquidustemperatur beginnt
die geschmolzene Probe, feste Phasen auszuscheiden. Dabei ändert sich die Zusammen-
setzung der Schmelze, bis der eutektische Punkt erreicht ist, an dem die restliche Probe
ebenfalls erstarrt. Weitere Details zum untersuchten ternären Probensystem Al-Si-Mn
sind in Abschnitt 4.1.1 zu finden.
Welche Details bei einer solche Erstarrung zu beachten sind und welche Größen aus den
Schliffbildern einer gerichtet erstarrten Probe gewonnen werden können, wird im nun
folgenden Abschnitt beschrieben.
2.2. Gefüge und deren Charakterisierung
Die Proben, welche im Rahmen dieser Arbeit untersucht wurden, haben die Form eines
Zylinders mit einem Durchmesser von 8mm und einer Länge von 100mm. Diese werden
vollständig aufgeschmolzen und anschließend von unten nach oben wieder erstarrt.
Im stark vereinfachten Fall stellt man sich eine Flüssigkeitssäule vor, in welcher die
Temperatur von oben nach unten linear abnimmt. Wird diese gleichmäßig abgekühlt, so
beginnt das kältere Ende bei Erreichen der Liquidustemperatur zu erstarren. Verläuft
der Gradient der Temperatur exakt parallel zur senkrechten Probenachse, so wird eine
waagerechte, ebene Front zwischen festem und flüssigem Probenteil erwartet.
2.2.1. Unterkühlung
In der Realität führen verschiedene Effekte dazu, dass sich die Grenzfläche zwischen
den Phasen deutlich komplexer verhält. Tritt eine zufällige, örtliche Schwankung dieser
Fläche auf, so dass sie nicht mehr perfekt eben verläuft, wie zum Beispiel eine kreisförmige
Wölbung in die Schmelze hinein, kann es sein, dass die Phasengrenze nicht sofort in die
ebene Form zurückfällt. Obwohl die lokale Temperatur mit zunehmender Eindringtiefe in
die Schmelze steigt, kann ein Fortlaufen der Erstarrung am Ort der Wölbung und damit
ein Aufbrechen der ebenen Erstarrungsfront begünstigt werden. In diesem Fall spricht
man von einer Unterkühlung der Schmelze, wofür es verschiedene Ursachen geben kann.
Krümmungsunterkühlung Wie der Gibbs-Thomson-Effekt beschreibt, bewirkt die Span-
nung einer konkav gekrümmten Oberfläche, dass der Druck im Inneren ansteigt. Dieser
Druckanstieg bewirkt eine Temperatursenkung, da die gekrümmte, druckerhöhte Phase
nach wie vor im thermodynamischen Gleichgewicht zur unveränderten flüssigen Phase
stehen muss. Im direkten Vergleich liegt daher der Schmelzpunkt eines festen Tropfens
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innerhalb der Schmelze unter demjenigen einer ebenen Grenzfläche. Beträgt die Tem-
peratur der Schmelze gerade die Liquidustemperatur ist daher ein Rückschmelzen des
Tropfens die Folge.
Je kleiner der Krümmungsradius Rk, umso stärker ist die Krümmungsunterkühlung ∆Tr
[2]:
∆Tr =
2Γ
Rk
(2.3)
wobei Γ den Gibbs-Thomson-Koeffizienten meint, welcher gegeben ist durch:
Γ =
TLσ
ρ∆H
(2.4)
Hierbei ist TL die Liquidustemperatur, ρ die Dichte und ∆H die Erstarrungsenthalpie
pro Masse (für eine detaillierte Herleitung siehe [39], Seite 35).
Für Metalle ist typischerweise Γ ≈ 10−7Km, dies reicht jedoch aus, um kurzwellige Stö-
rungen einer planaren Grenzfläche zu unterdrücken, wodurch eine stabilisierendeWirkung
auf die ebene Grenzfläche ausgeübt wird.
Konstitutionelle Unterkühlung Wie im vorherigen Abschnitt über Phasendiagramme
erläutert, wird durch die einsetzende Ausscheidung fester Phasen die Zusammensetzung
der Schmelze verändert. Auf Grund der endlichen Diffusionsgeschwindigkeit der bei der
Erstarrung in die Schmelze abgestoßenen Atome stauen sich diese in unmittelbarer Nähe
der Erstarrungsfront an. Von hier aus verteilen sie sich in der restlichen Schmelze. Erst
bei hinreichend großem Abstand von der festen Phase nimmt die Schmelze wieder die
Ausgangskonzentration an. Je nach Verhältnis von Diffusionskoeffizient im Flüssigen DL
einerseits und Erstarrungsgeschwindigkeit v (und damit Nachschub an frischen Lösungs-
atomen) andererseits bildet sich ein mehr oder weniger stark ausgeprägtes Gefälle der
Konzentration cL von der Grenzfläche in die Schmelze hinein.
In der Fachliteratur ([19] ab S. 181, [9] ab S.145) wird meist zunächst vom Grenzfall
einer planaren Erstarrung ausgegangen, um hieraus Bedingungen für die Stabilität einer
solchen Phasenfront herzuleiten. Dies soll im Folgenden nachgerechnet werden. Ein eige-
ner Ansatz des Autors, welcher die kontinuierliche Erstarrung über die volle Länge der
mushy zone berücksichtigt, wird in Abschnitt 2.2.2 dargestellt.
Seien zunächst cL und cS die Konzentrationen der beiden Phasen an der Grenzfläche
und das Zweiphasengebiet sei klein gegenüber der Diffusionslänge v/DF , dann kann an-
genommen werden, dass die Erstarrung vollständig an einer scharf definierten Phasen-
grenze stattfindet. In diesem Fall beträgt die Menge der pro Zeiteinheit und Einheitsfläche
(senkrecht zur Erstarrungsrichtung) abgestoßenen Atomen v(cL − cS), oder kürzer v∆c.
Die Größe ∆c = cL− cS ist hierbei der Konzentrationsunterschied zwischen Solidus- und
Liquiduskurve (in Abb. 2.2 die Länge der Konode C1C2). Diese bewirken einen Strom,
welcher ihren Aufstau abzubauen versucht. Nach dem ersten Fick'schen Gesetz erhält
man:
−D∂c
∂z
= j
!
=
z=0
v∆c (2.5)
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Dieser Zusammenhang über den Strom am Ort der Grenzfläche wird später eine wichtige
Randbedingung liefern. Eine Lösung liefert erst die Diffusionsgleichung, welche aus der
Massenerhaltung folgt:
∂c
∂t
= − ∂j
∂x
(2.6)
⇒ ∂
2c
∂x2
=
1
D
· ∂c
∂t
(2.7)
Um die Betrachtung zu vereinfachen, wird die Berechnung in ein Koordinatensystem
transformiert, welches sich mit der Erstarrungsfront bei z = 0 mitbewegt (siehe auch
Abschnitt 2.2.3). Dadurch wird die Zeitabhängigkeit der Konzentration umgangen. Im
Falle einer stationären Erstarrung, wenn sich im Laufe einer Erstarrung also auch die
Atomkonzentrationen auf fixe Werte einpendeln, wird aus der Diffusionsgleichung eine
gewöhnliche Differentialgleichung zweiten Grades:
dc
dt
=
∂c
∂z
· dz
dt
+
∂c
∂t
(2.8)
z = x− vt (2.9)
⇒ ∂
2c
∂z2
=
1
D
·
(
−v ∂c
∂z
+
∂c
∂t
)
(2.10)
d2c
dz2
= − v
D
· dc
dz
(2.11)
Im letzten Schritt wurde die Zeitabhängigkeit auf Null gesetzt, da die Erstarrung einen
stationären Zustand erreichen soll. Als Ansatz wird eine Exponentialgleichung gewählt:
c(z) = γ + κ exp (νz) (2.12)
Aus Gleichung 2.11 erhält man den Koeffizienten ν als −v/D.
Da im Unendlichen (also tief in der Schmelze bei Temperaturen weit über der Liqui-
dustemperatur) wieder die Ausgangskonzentration vorliegen soll (Dirichlet-Bedingung:
z →∞⇒ c→ c0) folgt γ = c0.
Zur Bestimmung von κ werden die bisherigen Ergebnisse in den Ansatz aus Gleichung
2.12 eingesetzt und die zuvor aufgestellte Gleichung zum Teilchenstrom (2.5) herangezo-
gen:
c = c0 + κ · exp
(
− v
D
z
)
(2.13)
∂c
∂z
= − v
D
κ · exp
(
− v
D
z
)
!
=
z=0
− v
D
∆c (2.14)
⇒ κ = ∆c (2.15)
⇒ c = c0 + ∆c · exp
(
− v
D
z
)
(2.16)
In Übereinstimmung mit der anfänglichen Annahme einer bei z = 0 lokalisierten, pla-
naren Erstarrung legt man sich nun auf die Konode bei TS fest, definiert also ∆c =
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(cL,0− c0) = ∆c0 (siehe auch Abb. 2.6). Hierdurch wird c(z = 0) = c0 + ∆c0 = cL,0. Die-
selbe Festlegung kann daher auch erhalten werden, wenn als zusätzliche Randbedingung
gefordert wird, dass am Beginn der mushy zone (bei z = 0 und T = TS) die Konzentra-
tion gerade cL,0 betragen soll.
Anhand des Phasendiagramms kann diese Konzentrationsverteilung wieder zurückgerech-
net werden in eine Verteilung der lokalen Liquidustemperatur. In Abbildung 2.5 ist dieses
Ergebnis graphisch für die Beispiellegierung (aus dem Phasendiagramm in Abb. 2.2, zur
Übersicht der entnommenen Werte siehe Abschnitt 2.2.2) dargestellt. Die aus der Kon-
Abbildung 2.5  Konzentrationsverteilung und daraus resultierende Unterkühlung über
die Probenlänge. Bei z = 0 beträgt die Temperatur gerade die eutektische. In rot und
durchgezogen dargestellt ist der exponentielle Abfall der Konzentration im Flüssigen. Die
übrigen Graphen gehören zu der zweiten Ordinate. Dargestellt werden die berechnete lo-
kale Liquidustemperatur (schwarz gepunktet), sowie zwei mögliche Temperaturverläufe für
unterschiedliche Gradienten in blauem Strich-Punkt und magentafarbenem Strich-Punkt-
Punkt. Für ersteren kommt es zu einer Unterkühlung (farbig schraffierter Bereich) und
somit zur Ausbildung einer mushy zone, der zweite Temperaturverlauf entspricht gerade
dem kritischen, bei dem eine planaren Erstarrungsfront erhalten bleibt. Nur für Gradien-
ten größer oder gleich dem kritischen werden die Eingangsvoraussetzungen der Berechnung
erfüllt; kommt es hingegen zu einer Unterkühlung, ist das Ergebnis hinfällig.
zentration der Schmelze hervorgegangene Liquidustemperatur muss nun der tatsächlichen
gegenübergestellt werden. Für den Bereich zwischen eutektischer und Liquidustempera-
tur der Ausgangskonzentration (von Teut bis TL(c = c0)) kann es zu einer Unterkühlung
kommen. Dies bedeutet, dass eine Erstarrung auch vor der angenommenen Phasenfront
bei z = 0 stattfindet, wodurch die zu Beginn der Berechnung getroffenen Annahmen
verletzt werden.
Nur für den Fall, dass der an die Probe angelegte Temperaturgradient steil genug ist,
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reicht der sprunghafte Anstieg der Konzentration am Ursprung aus, um eine Erstarrung
in anderen Teilen der Probe zu verhindern. Dieser kritische Gradient kann aus der Ab-
leitung der Konzentrationsverteilung, multipliziert mit der Steigung der Liquiduslinie,
bestimmt werden:
Gkr = T
′
L(z = 0) = mL · c′(z = 0) (2.17)
= −mL∆c v
D
≈ 30, 42K/mm · v s
µm
(2.18)
Eine mittlere Geschwindigkeit für die in dieser Arbeit durchgeführten Versuche beträgt
etwa 60 µm/s; in diesem Fall erhält man für den kritischen Gradienten einen Wert von
1825K/mm. Hieraus resultiert eine Länge des Zweiphasengebietes von gerade einmal
0, 05mm. Der in den tatsächlichen Versuchen angelegte Gradient beträgt jedoch nur
3K/mm, weshalb hier Längen der mushy zone von mehreren Millimetern auftreten (sie-
he auch Abb. 4.4).
Daher ist die Übertragung dieser Ergebnisse auf Experimente wie jene, die Inhalt dieser
Arbeit sein sollen, aufwändig. Beim Einsatz gemäßigter Gradienten tritt Erstarrung über
einen ausgedehnten Bereich der Probe auf, wobei der Konzentrationsunterschied zwischen
fester und flüssiger Phase variiert (siehe Abbildung (2.6)). Eine alternative Lösung wird
Abbildung 2.6  Phasendiagramm (nach [9] S.104) im untereutektischen Konzentrations-
bereich. Deutlich zu sehen ist die unterschiedliche Länge der Konoden bei TL und TS . Inner-
halb des Zweiphasengebietes laufen die Punkte cL und cS auf der Liquidus- bzw. Soliduslinie
entlang, die Größe ∆c ist somit nicht konstant.
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in Abschnitt 2.2.2 vorgeschlagen. Rein qualitativ lässt sich jedoch festhalten, dass die
Konzentration in der Nähe bereits erstarrter Schmelze steigt. Eine höhere Konzentrati-
on entspricht aber einer niedrigeren Liquidustemperatur (siehe wieder Abb. 2.1). Daher
werden Ausbuchtungen der festen Phase in die Schmelze hinein günstigere Wachstums-
bedingungen finden als Mulden, in denen sich die Lösungsatome anstauen. Dadurch wird
ein Aufbrechen der ebenen Phasenfront begünstigt.
Wie bereits erwähnt setzt die obige Rechnung eine verschwindend kleine räumliche Aus-
dehnung des Zweiphasengebietes voraus, welches zwischen Liquidus- und Solidustempe-
ratur vorherrscht. Es tritt jedoch auch innerhalb dieses Bereiches ein Konzentrationsgra-
dient auf, welcher im Folgenden näher untersucht werden soll.
Gradientenunterkühlung Wie dem Phasendiagramm in Abbildung 2.2 (links) zu ent-
nehmen ist, steigt die Konzentration der Schmelze mit dem Fortgang der Erstarrung
an. Das bedeutet, dass am kälteren Ende des Zweiphasengebietes die restliche Schmelze
annähernd der eutektischen Zusammensetzung entspricht (Punkt C2 der oben genann-
ten Abbildung), während am anderen Ende eine niedrigere Konzentration (Punkt B2)
vorherrscht. Dieser Gradient in der Konzentration führt zu einem Diffusionsstrom vom
kalten zum warmen Ende, welcher eine Erhöhung der Konzentration am warmen En-
de der mushy zone bewirkt. Hieraus folgt wiederum eine Unterkühlung an dieser Stelle.
Sharp und Flemings [43] haben diese Unterkühlung berechnet zu:
∆TG =
D
v
G (2.19)
Wie später noch gezeigt werden wird, kann die Geometrie der bereits erstarrten Phase
einen solchen Konzentrationsausgleichsstrom behindern. Ein verbleibender Einfluss des
Konzentrationsgradienten auf die Unterkühlung bleibt jedoch bestehen (für eine detail-
lierte Herleitung siehe [22]). Während die Krümmungsunterkühlung also eine direkte
Anhebung der Liquidustemperatur hervorruft, bewirken die Gradienten- und Konzentra-
tionsunterkühlung eine Verschiebung in der Konzentration, welche mit einer Senkung der
lokalen Liquidustemperatur einhergeht.
2.2.2. Eigener Ansatz
Ein alternativer Lösungsansatz der Konzentrationsverteilung innerhalb der Schmelze in
und vor der mushy zone soll im Folgenden erarbeitet werden.
Wie bereits zu Beginn des Abschnitts 2.2.1 wird das pro Zeiteinheit und Querschnitts-
fläche erstarrende Volumen v∆c betrachtet (Gl. 2.5). Genau genommen ist ∆c von z
abhängig, also nicht konstant innerhalb der mushy zone. Ebenso ist der Anteil erstarren-
der Schmelze nicht konstant über z. Daher wird zunächst der Anteil flüssiger Phase fL
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betrachtet. Diese kann nach dem Hebelgesetz (Gl. 2.1) bestimmt werden:
fS
fL
=
NS
NL
=
cL − c0
c0 − cS (2.20)
fS + fL = 1 (2.21)
⇒ fL = c0 − cS
cL − cS (2.22)
Im Folgenden wird die Ableitung dieser Größe benötigt werden:
f ′L :=
d
dz
fL =
−c′S(cL − cS)− (c0 − cS)(c′L − c′S)
(cL − cS)2 (2.23)
=
−cLc′S − c0c′L + c0c′S + cSc′L
(cL − cS)2 (2.24)
mit c′S =
dcS
dz
und c′L =
dcL
dz
(2.25)
Zur Vereinfachung einer Berechnung werden die Liquidus- und Soliduslinien lokal als Ge-
raden genähert, um eine fixe Steigung dieser Linien angeben zu können. Die Berechnung
soll sowohl für regulär erstarrende als auch für eutektische Legierungen gelten, vergleiche
hierzu die beiden Legierungen aus den vorherigen Phasendiagrammen. Je nach Zusam-
mensetzung c0 erstarrt die Probe entweder zu einem einheitlichen Festkörper der Phase
α (dies geschieht, wenn c0 kleiner als die maximale Löslichkeit im Festen ist, Abb. 2.6),
oder die eutektische Erstarrungstemperatur wird erreicht, bevor die gesamte Schmelze
erstarrt ist (Abb. 2.2):
mS =
TL(0)− TS
cS,0
mL =
TL(0)− TS
cL,0
(2.26)
Zur Verdeutlichung hier beispielhaft die Berechnung für die Legierung aus Abb. 2.2 mit
den daraus entnommenen Werten:
TL(0) = 962
◦C TS(cL = ceut) = 779 ◦C = Teut (2.27)
cS,0 = 13, 5Gew.-% cL,0 = 39, 9Gew.-% = ceut (2.28)
mS =
(962− 779)K
13, 5Gew.-%
mL =
(962− 779)K
39, 9Gew.-%
(2.29)
mS ≈ −13, 6K/Gew.-% mL ≈ −4, 6K/Gew.-% (2.30)
Im Folgenden wird es notwendig sein, aus einer Temperatur (oder der zugehörigen Positi-
on innnerhalb der Probe) die lokalen Solidus- und Liquiduskonzentrationen zu berechnen,
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daher muss noch die Umkehrzuordnung der obigen Gleichungen gebildet werden:
TL/S(c) = mL/S · cL/S + TL/S(0) (2.31)
⇒ cL/S(T ) =
1
mL/S
(TL/S − TL/S(0)) (2.32)
cL/S(z) =
1
mL/S
((TL/S,0 +Gz)− TL/S(0)) (2.33)
=
G
mL/S
z +
1
mL/S
(TL/S,0 − TL/S(0)) (2.34)
cL/S =
G
mL/S
z + cL/S,0 (2.35)
Die aus dem vorangegangenen Abschnitt bekannte Gleichung 2.5 für den pro Zeit und
Einheits-Normalenfläche generierten Ausstoß an Atomen muss etwas abgeändert werden.
Die Erstarrung soll als über einen endlichen Bereich stattfindend betrachtet werden. Da-
her muss differentiell gerechnet werden.
Abbildung 2.7  Schematische Ansicht der mushy zone. Das Probenvolumen dV pro Ein-
heitsfläche A, welches bei einem Voranschreiten der Phasenfront um dz erstarrt, ist das
Produkt aus dz und dfL; das Teilvolumen der hierbei frei werdenden Lösungsatome beträgt
dzdfL∆c. Der eingezeichnete Verlauf von fL entspricht einer eutektischen Erstarrung, daher
der unstetige Sprung der Phasenanteile bei z = 0.
Ein Volumenstrom ist definiert als das strömende Volumen pro Zeit und Querschnitts-
fläche, j = dV/(A · dt), wobei im Folgenden A = 1 gesetzt werden kann. Aus Abbildung
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2.7 geht hervor, dass dV = dzdfL∆c. Hieraus erhält man:
d
dz
jquell = v∆c · d
dz
fL (2.36)
= v · −cLc
′
S − c0c′L + c0c′S + cSc′L
cL − cS (2.37)
= v · −(cL − c0)c
′
S − (c0 − cS)c′L
cL − cS (2.38)
Die Zulässigkeit dieser Schreibweise soll kurz gezeigt werden. Es bezeichne zgr das heiße
Ende der mushy zone, also diejenige Stelle, an der cL(zgr) = c0 gilt:
c(z) =
G
mL
z + cL,0 (2.39)
c(zgr)
!
= c0 (2.40)
⇒ zgr = (c0 − cL,0)mL
G
(2.41)
Wenn man nun bedenkt, dass fL(z = 0) = 0 und fL(z = zgr) = 1, folgt daraus für jede,
von z unabhängige Größe, k:∫ zgr
0
(k · d
dz
fL)dz = k · fL|zgr0 = k (2.42)
Daher bewirkt die Multiplikation mit f ′L eine Gewichtung der partiellen Ströme jquell.
Wenn der Konzentrationsunterschied ∆c = cL− cS konstant wäre über z, ergäbe sich bei
einer Integration von Gleichung 2.36 wieder Gleichung 2.5.
Das Vorzeichen folgt aus der Überlegung, dass Lösungsatome genau dann ausgestoßen
werden, wenn mit voranschreitender Zeit der Anteil flüssiger Phase an einem Ort ab-
nimmt. Da jedoch ein mitbewegtes Koordinatensystem betrachtet werden soll, bedeutet
dies, dass der Phasenanteil der Schmelze in Richtung der Erstarrung ebenfalls zunehmen
muss. Dies ergibt das positive Vorzeichen.
Für eine exakte Berechnung müssten die Konzentrationswerte von Gewichts- in Volumen-
prozent umgerechnet und Dichteunterschiede der beiden Phasen berücksichtigt werden.
Hierauf soll in dieser Herleitung der Einfachheit halber verzichtet werden.
An diesem Punkt sollen nun die Gleichungen für cS und cL eingesetzt und die Ableitun-
gen der Konzentrationen ausgeführt werden, welche die Steigungen der Liquidus- und
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Soliduslinien liefern:
d
dz
jquell = v
−(cL − c0)c′S − (c0 − cS)c′L
cL − cS (2.43)
= v
−( GmL z + cL,0 − c0) GmS − (c0 − GmS z − cS,0) GmL
( GmL z + cL,0)− ( Gms z + cS,0)
(2.44)
= v
−(cL,0 − c0) GmS − (c0 − cS,0) GmL
−z
(
G
ms
− GmL
)
+ (cL,0 − cS,0)
∣∣∣∣·(−mS/GmS/G
)
(2.45)
= v
(cL,0 − c0) + (c0 − cS,0)mSmL
z
(
1− mSmL
)
+ (cS,0 − cL,0)mSG
(2.46)
=: v
γ
zκ+ ν
(2.47)
Um schließlich eine Aussage über die Konzentrationen zu erhalten, wird wieder die Kon-
tinuitätsgleichung (Gl. (2.6)) betrachtet, welche einen zusätzlichen Quellterm erhält:
dc
dt
= −∂j
∂z
+
djquell
dz
(2.48)
= D
∂2c
∂z2
+
djquell
dz
(2.49)
Im letzten Schritt ist wieder das erste Fick'sche Gesetz benutzt worden. Für die linke Seite
der Gleichung gilt eine analoge Argumentation wie zuvor, das heißt die Transformation
in ein mitbewegtes Koordinatensystem liefert einen weiteren Term:
z = x− vt (2.50)
⇒ dc
dt
= −v ∂c
∂z
(2.51)
Die beiden Gleichungen 2.49 und 2.51 liefern die gesuchte Differentialgleichung:
−v ∂c
∂z
= D
∂2c
∂z2
+
djquell
dz
(2.52)
⇒ ∂
2c
∂z2
= − v
D
∂c
∂z
− 1
D
djquell
dz
(2.53)
Als Vorbereitung einer vollständigen Lösung der obigen Differentialgleichung soll zu-
nächst der gesamte Strom an Lösungsatomen durch die obere Grenze der mushy zone
berechnet werden. Gleichung 2.46 wird über die Länge der mushy zone integriert. Das
kalte Ende liegt bei z = 0, das heiße bei z = zgr. Da keine Diffusion von Lösungsatomen
aus der Schmelze in den Festkörper berücksichtigt werden soll, ist dies der maximale
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Strom jmaxquell:
jmaxquell := jquell(zgr) = v
∫ zgr
0
∆c(z)
dfL
dz
dz (2.54)
1
v
jquell(z) =
∫ z
0
(cL,0 − c0) + (c0 − cS,0)mSmL
z′
(
1− mSmL
)
+ (cS,0 − cL,0)mSG
dz′ (2.55)
=
∫ z
0
γ
z′κ+ ν
dz′ (2.56)
=
(γ
κ
· ln (z′κ+ ν)
)z
0
(2.57)
=
γ
κ
· (ln (zκ+ ν)− ln (ν)) (2.58)
=
γ
κ
· ln (zκ
ν
+ 1) (2.59)
=
(cL,0 − c0) + (c0 − cS,0)mSmL
1− mSmL
· ln
(
z
1− mSmL
(cS,0 − cL,0)mSG
+ 1
)
(2.60)
Durch die Wahl der Integrationsgrenzen ist sichergestellt, dass jquell(0) = 0, also am
Anfang der mushy zone, keine Strömung aus der festen Phase in die Schmelze hinein
auftritt oder umgekehrt.
Diese Gleichung ist nur gültig für den Bereich 0 ≤ z ≤ zgr, und die Lösungen sollten reell
sein. Dies ist nicht ohne weiteres ersichtlich, da die ln-Funktion nur für positive Argu-
mente reelle Werte liefert. Daher muss das Argument im Logarithmus näher untersucht
werden.
Dieses ist linear in z. Der Bruch ist im Nenner positiv. Der Zähler ist kleiner eins und
kann auch negativ werden. Daher genügt es zu zeigen, dass auch für ein maximales z = zgr
noch ein positiver Wert erhalten wird:
1
v
jquell(zgr) = (...) · ln
(
zgr
1− mSmL
(cS,0 − cL,0)mSG
+ 1
)
(2.61)
= (...) · ln
(
c0 − cL,0
cS,0 − cL,0 ·
mL
G
· 1−
mS
mL
mS
G
+ 1
)
(2.62)
= (...) · ln
(
c0 − cL,0
cS,0 − cL,0 ·
(
mL
mS
− 1
)
+ 1
)
(2.63)
Da cS,0 ≤ c0, ist der erste Bruch kleiner gleich als eins aber positiv, das Verhältnis der
Steigungen ebenfalls. Durch Auflösen der Klammer erhält man zwei Terme, von denen
der erste positiv ist, der zweite negativ aber betragsmäßig kleiner als eins. Durch die
Addition der Eins wird das gesamte Argument im Logarithmus daher immer positiv. Auf
Grund der obigen Argumentation gilt dies für die gesamte mushy zone.
Daher sind alle Lösungen der Gleichung 2.60 im ihrem Gültigkeitsbereich reell.
Die Gleichung vereinfacht sich deutlich, wenn man eine vollständige Erstarrung betrach-
19
tet, bei der die gesamte Probe in einer Phase endet, also für cS,0 = c0:
1
v
j
cS,0=c0
quell (zgr) =
(cL,0 − c0)
1− mSmL
· ln
(
mL
mS
)
(2.64)
=
∆c
mS
mL
− 1 ln
(
mS
mL
)
(2.65)
Hier wurde die Größe ∆c = cL,0 − cS,0 aus Abschnitt 2.2.1 wieder eingeführt, um den
Unterschied dieser genaueren Berechnung zu verdeutlichen.
Nun soll die Lösung der Differentialgleichung 2.53 angegangen werden, um die Konzen-
tration auch innerhalb des Zweiphasengebietes angeben zu können:
∂2c
∂z2
= − v
D
∂c
∂z
− 1
D
djquell
dz
(2.66)
∂2c
∂z2
= − v
D
∂c
∂z
− v
D
γ
zκ+ ν
(2.67)
:= δ
∂c
∂z
+ δ
γ
zκ+ ν
(2.68)
⇒ c(z) = a2 + γ
κ
[exp (δ(ν/κ+ z))Ei(−δ(ν/κ+ z))− ln (zκ+ ν)] + a1
δ
exp (δz) (2.69)
∂c
∂z
=
δγ
κ
exp (δ(ν/κ+ z))Ei(−δ(ν/κ+ z)) + a1 exp (δz) (2.70)
Hierbei ist Ei die Exponential-Integral-Funktion.
Die Randbedingungen liefern die Größen a1 und a2. Am kalten Ende der mushy zone bei
z = 0 soll kein Stoffstrom auftreten:
∂c
∂z
(0) =
δγ
κ
exp (δν/κ)Ei(−δν/κ) + a1 != 0 (2.71)
⇒ a1 = −δγ
κ
exp (δν/κ)Ei(−δν/κ) (2.72)
Die noch fehlende Größe a2 legt die Konzentrationen in ihrem Absolutwert fest. So-
mit kann hierbei kein Strömungsargument angebracht werden, da zur Berechnung der
Strömung eine Ableitung der Konzentration erforderlich ist, bei der die gesuchte Größe
wegfällt. Nach Meinung des Autors folgt die einzig sinnvolle Festlegung von a2 aus der
Überlegung, dass der Beginn des Zweiphasengebietes bei z = 0 stabil bleiben und die
Konzentration der Schmelze an dieser Stelle daher cL,0 betragen sollte.
Außerdem kann mit der Wahl von a2 sichergestellt werden, dass der Logarithmusterm
keine imaginären Werte liefert. In Anlehnung an die vorhergehende Herleitung (siehe Gl.
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2.58) wählt man beispielsweise:
a2 =
γ
κ
ln (ν) + a3 (2.73)
⇒ c(z) = a3 + γ
κ
[exp (δ(ν/κ+ z))Ei(−δ(ν/κ+ z))− ln (zκ/ν + 1)]
+
a1
δ
exp (δz) (2.74)
c(0)
!
= cL,0 (2.75)
⇒ a3 = cL,0 (2.76)
Zum Abschluss soll noch eine weitere Komplikation betrachtet werden, welche aus dem
im Laufe der Erstarrung stets abnehmenden Anteil flüssiger Phase resultiert.
Dieser führt nämlich dazu, dass dieselbe Anzahl ausgestoßener Atome im warmen Teil der
mushy zone deutlich mehr Schmelze vorfindet (in welcher sie sich verteilen können) als
am kalten Ende (kurz vor der vollständigen Erstarrung). Daher bewirkt eine identische
Menge an Lösungsatomen einen unterschiedlichen Konzentrationsanstieg, je nachdem,
wie groß das flüssige Volumen ist, in welchem sie sich verteilen.
Aus der Abbildung 2.7 geht hervor, dass bei einer Einheitsquerschnittsfläche (Ages = 1)
das Volumen des Schmelzanteils V auch als Produkt aus Anteil flüssiger Phase fL und
Scheibchendicke dz betrachtet werden kann.
Zur Berechnung einer effektiven, um den Flüssiganteil korrigierten Liquiduskonzentrati-
on c∗(z) genügt es nicht, den Quotienten aus der zuvor berechneten Konzentration c(z)
und dem Volumen der flüssigen Phase fLdz zu bilden, denn für geringe Anteile flüssiger
Phase (fL → 0) würden Konzentrationen größer als 1 möglich. Dies geschieht, wenn das
Volumen der zur Schmelze hinzukommenden Lösungsatome das ursprüngliche Volumen
der flüssigen Phase übersteigt. Dies ist im Übrigen ebenfalls der Grund für unzulässig
hohe Konzentrationswerte im Modell von Scheil [42].
Es ist daher eine genaue Untersuchung der Volumenänderungen auf Grund der Konzen-
trationsverschiebung nötig.
Vor Berücksichtung der Ausscheidungen beträgt das Volumen der flüssigen Phase V0 ge-
rade fLdz. Das Volumen der Lösungsatome VA,0 hierin macht genau cLfLdz aus, die
Konzentration beträgt VA,0/V0 = cL.
V0 = fLdz (2.77)
VA,0 = cLfLdz (2.78)
cL,0 = cL (2.79)
Gemäß der obigen Berechnung verändert sich die Konzentration der flüssigen Phase auf
Grund der kontinuierlichen Erstarrung zu c(z) (noch bezogen auf eine Einheitsfläche und
ein Volumen von dz · 1). Diese Konzentration kann aufgeteilt werden in cL + cL,neu. Die
neu hinzukommenden Atome haben ein Volumen von ∆V = cL,neu · dz und erhöhen die
betrachteten Volumina V0 und VA,0 um eben diesen Betrag. Die resultierende Konzen-
21
tration erhält man schließlich aus dem Verhältnis der beiden:
V1 = V0 + ∆V = fLdz + cL,neudz (2.80)
VA,1 = VA,0 + ∆V = cLfLdz + cL,neudz (2.81)
c∗(z) =
VA,1
V1
=
cLfL + cL,neu
fL + cL,neu
(2.82)
mit cL,neu = c(z)− cL (2.83)
⇒ c∗(z) = VA,1
V1
=
cLfL + c(z)− cL
fL + c(z)− cL (2.84)
Die Plausibilität dieser Gleichung soll anhand einiger Einzelfälle gezeigt werden:
• für eine vollständige Erstarrung, fL = 0, wird c∗(z) gerade 1, wie zu erwarten ist;
• im Falle einer vernachlässigbar geringen Ausscheidungsbildung (cL,neu ≈ 0) bleibt
die Konzentration unverändert, c∗(z) = cL;
• am warmen Ende der mushy zone, also für fL = 1 und cL = c0, ist die effektive
Konzentration das Verhältnis aus c0 + cL,neu und 1 + cL,neu. Dies entspricht einer
bekannten Mischung von Einheitsvolumen und Konzentration c0, zu welcher eine
Menge cL,neu reiner Lösung hinzugefügt wurde.
Diese Gleichung wird erweitert für z-Werte außerhalb der mushy zone, also größer als
zgr, indem ein exponentieller Konzentrationsabfall gemäß Gleichung 2.16 anschließt:
c∗(z) =

cLfL + c(z)− cL
fL + c(z)− cL =: c
∗∗(z) für z ≤ zgr
(c∗∗(zgr)− c0) · exp
(
− v
D
(z − zgr)
)
+ c0 für z > zgr
(2.85)
Der exponentielle Abfall geschieht sehr rasch. Selbst für die kleinste in dieser Arbeit be-
trachtete Geschwindigkeit vmin = 0, 03mm/s beträgt die Abfallkonstante bei einem Wert
für D von 3 · 10−9 m2/s nur noch 1/10−4 m. Daher nimmt die Konzentration nach nur
0,1mm um den Faktor 1/e ab (vgl. Abb 2.5).
Die Konzentration c∗(z) wurde, zusammen mit den Zwischenergebnissen c(z) und c(z)/fL
in Abbildung 2.8 für die Beispiellegierung dargestellt.
Nun wird erneut Gleichung 2.31 betrachtet; denn aus der Konzentration kann wiederum
die lokale Liquidustemperatur bestimmt werden. Und aus der Differenz von Liquidustem-
peratur und lokaler Ist-Temperatur Tist erhält man die Unterkühlung (siehe Abb. 2.9).
Deutlich zu erkennen ist, dass die Konzentrationserhöhung zu einer Senkung der Liqui-
dustemperatur führt, also einer Überhitzung der Schmelze. Unmittelbar hinter dem Ende
der mushy zone ist diese am geringsten. Sinkt nun die Temperatur der Probe gleichmäßig
ab, so ist mit einer Unterschreitung der Liquidustemperatur zuerst am warmen Rand des
Zweiphasengebietes zu rechnen. Die Erstarrung setzt sich daher weiter in die Schmelze
hinein fort, eine Rückkehr der Erstarrungsfront zu einer ebenen Form wird unterdrückt.
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Abbildung 2.8  Konzentrationsberechnung für die Beispiellegierung (Ag-Cu20). Die Gra-
phik zeigt die Kurven der verschiedenen errechneten Konzentrationen über die Länge des
Zweiphasengebietes. Die schwarz gepunktete Kurve ist die zunächst errechnete Lösung c(z)
der Differentialgleichung. Wird diese nur durch fL geteilt, erhält man die sehr steile, blau
gestrichpunktete Kurve, welche für kleine z-Werte Konzentrationen größer als eins liefert.
Durchgezogen und rot schließlich die Kurve für c∗(z), welche etwas steiler als die erste
Kurve verläuft, aber niemals größer als eins werden kann. Zum Vergleich in Magenta und
Strich-Punkt-Punkt die exponentiell abfallende klassische Lösung, welche deutlich geringere
Konzentrationen liefert.
Im Gegensatz hierzu sagt die klassische Berechnung (siehe Abschnitt 2.2.1) eine Unter-
kühlung der Schmelze voraus. Beide vorgestellten Berechnungsansätze können auf Grund
der jeweils angenommenen Anfangskonzentrationen als entgegengesetzte Grenzfälle der
tatsächlichen Erstarrung betrachtet werden. Die klassische Lösung setzt einen sehr großen
Gradienten im Verhältnis zur Erstarrungsgeschwindigkeit voraus und liefert als Ergebnis
ein mögliches Aufbrechen der planaren Erstarrungsfront. Im Gegensatz hierzu setzt der
oben vorgestellte Ansatz als Eingangskonzentration eine Verteilung gemäß des Phasen-
diagramms voraus und führt dabei zu einem Ergebnis, welches ein Rückschmelzen von
Teilen der soeben gebildeten festen Phase zur Folge hat.
Nach Ansicht der Autors ist der Begriff der Konzentrationsunterkühlung irreführend.
Wie die obige Rechnung gezeigt hat, bewirkt ein Voranschreiten der Erstarrung einen
Ausstoß von Lösungsatomen, welcher eine weitere Erstarrung in der näheren Umgebung
behindert. Dies ist für das in späteren Abschnitten beschriebene konkurrierende Wachs-
tum benachbarter Erstarrungskeime entscheidend.
Bemerkenswert ist, dass beide Lösungsmodelle dieselben Maßnahmen nahelegen, um ei-
ne Unterkühlung zu vermeiden und eine planare Erstarrung zu erzielen: einerseits einen
hohen Gradienten, um eine kurze mushy zone zu erhalten, andererseits vor allem aber
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Abbildung 2.9  Überhitzung statt Unterkühlung der Beispiellegierung (Ag-Cu20). Die
lokale Liquidustemperatur wird aus c∗(z) berechnet. Diese wird schwarz gepunktet in der
mittleren Graphik zusammen mit dem tatsächlichen Temperaturverlauf (gestrichpunktet
und blau) dargestellt. Dieser beginnt bei der eutektischen Temperatur und steigt linear
mit einem gegebenen Gradienten an. Die Differenz der beiden Kurven wird durch die rote
durchgezogene Linie abgebildet, welche zu der zweiten Ordinate gehört. Der Anstieg der
Konzentration bewirkt eine Überhitzung der Schmelze. Deutlich zu erkennen ist, dass bei
einer fortschreitenden, gleichmäßigen Abkühlung der Probe das äußerste Ende der mushy
zone zuerst unter die Liquidustemperatur geraten und somit erstarren wird. Im Gegensatz
hierzu (in Strich-Punkt-Punkt und magentafarben) das klassische Ergebnis, welches eine Un-
terkühlung des Zweiphasengebietes vorhersagt. Die klassische Lösung ist ganz offensichtlich
keine gute Näherung für solch moderate Gradienten.
eine langsame Erstarrungsgeschwindigkeit, um den exponentiellen Anstieg der Liquidu-
stemperatur zu dämpfen.
Die Genauigkeit der vorangegangenen Berechnung wird lediglich durch die Gültigkeit
einiger Annahmen eingeschränkt, welche durch das Vorgehen impliziert wurden. So wur-
den über das Hebelgesetz aus dem ungestörten Grundzustand der Anteil flüssiger Phase
bestimmt und hieraus die Erhöhung der Konzentration berechnet. Diese bewirkt jedoch
eine Verschiebung der Phasenanteile. Solch eine Rückkopplung wurde nicht berücksich-
tigt. In der vorliegenden Rechnung wurde zwar aus c(z) eine effektive Konzentration
c∗(z) berechnet, welche den veränderten Flüssiganteil beinhaltet, jedoch werden hieraus
nicht erneut veränderte Konzentrationsunterschiede ∆c∗ und Ausscheidungsströme j∗quell
bestimmt.
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Quantitativ kann dieser Fehler wie folgt abgeschätzt werden:
∆fL =
dfL
dcL
·∆cL wobei ∆cL = cL − c∗ (2.86)
= − c0 − cS
(cL − cS)2 · (cL − c
∗) (2.87)
Im Falle der gewählten Beispiellegierung nimmt dieser Fehler über die Länge der mushy
zone von 0 bis etwa 0, 35 · fL zu. Dies ist eine beachtliche Abweichung und zeigt die
Notwendigkeit einer iterativen Lösung des Problems, indem, wie oben angedeutet, die
gewonnene Konzentration c∗(z) zur Neuberechnung der Quellströme genutzt wird, wor-
aus sich wiederum eine genauere Konzentrationsverteilung ergibt, und so weiter...
Abschließend kann festgehalten werden, dass die Konzentrationsunterkühlung destabili-
sierend auf eine ebene fest-flüssig Grenzfläche wirkt. Selbst bei einer anfänglich planaren
Erstarrungsfront werden, bei entsprechendem Verhältnis aus Gradient und Erstarrungs-
geschwindigkeit, somit zunächst rein zufällig auftretende Störungen der Grenzfläche ver-
stärkt. Diese dominieren die fortschreitende Erstarrung, bauen sich immer weiter auf und
können schließlich zur Bildung von sogenannten Dendriten führen.
2.2.3. Dendritisches Wachstum
Auf Grund der geringen Schmelzentropie von Legierungen ist bei diesen die Bildung
von Dendriten die häufigste Form der Erstarrung. Den vorangegangenen Überlegungen
folgend bilden sich aus einer anfänglich planaren Grenzfläche Ausbuchtungen, an de-
ren Spitze die weitere Erstarrung begünstigt ist. Geringlösliche Atome werden aus der
festen Phase in die umliegende Schmelze abgestoßen. Dies führt ebenfalls zu einem be-
günstigten Wachstum der in die Schmelze hinein gewölbten Gebiete gegenüber flüssigen
Vertiefungen in der festen Phase, aus welchen die abgestoßenen Atome nicht so schnell
entweichen können. Die begünstigten Spitzen wachsen zunächst als Säulen in die Schmel-
ze hinein. Entlang der Mantelfläche gelten analoge Stabilitätskriterien für die Oberfläche,
so dass sich als nächstes Seitenarme (sekundäre Dendritenarme) ausbilden, welche senk-
recht zum Hauptstamm wachsen. Auf diesen können sich wiederum tertiäre Arme bilden.
Das Wachstum dieser Arme wird nur begrenzt beim Zusammentreffen von benachbarten
Dendritenarmen und ihren Diffusionsfeldern. Ab diesem Zeitpunkt geht die Wachstums-
geschwindigkeit der Sekundärarme stark zurück und die Vergröberung der bestehenden
Dendritenstruktur dominiert. Es entsteht ein netzwerkartiges Gebilde (siehe Abb. 2.10),
in dessen Zwischenraum die restliche Schmelze schließlich erstarrt, im Falle der hier be-
trachteten Legierungen als Eutektikum oder intermetallische Phase. Diese charakteristi-
sche Struktur wirkt sich auf die mechanischen Eigenschaften des Werkstücks aus [11].
Im Fokus der vorliegenden Arbeit steht unter anderem die Fragestellung, wie die Kenn-
größen der dendritischen Struktur (Dendritenspitzenradius, primärer Dendritenarmab-
stand, engl.: primary dendrite arm spacing = PDAS, sekundärer und tertiärer Abstand
= SDAS und TDAS) von den Erstarrungsbedingungen abhängen, insbesondere von der
Erstarrungsgeschwindigkeit und dem Temperaturgradienten in der flüssigen Phase.
Hierzu gibt es seit vielen Jahren verschiedene Modellberechnungen, welche zu unter-
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Abbildung 2.10  Entstehung von Dendriten. Aus anfänglich nur kleinen lokalen Störungen
der Phasenfront wachsen tannenbaumartige Strukturen (Zeichnung links). Rechts ein realer
Dendrit einer AlCr Legierung (aus [39] S.4)
schiedlichen Wachstumsgesetzen geführt haben. Solche Berechnungen werden stark ver-
einfacht, wenn man stationäre Wachstumsbedinungen voraussetzt. In einem mit der Er-
starrungsfront mitbewegten Koordinatensystem befindet sich am unteren Ende die feste
Phase, dann folgen die Stämme der erstarrten Dendriten, welche umgeben sind von rest-
licher Schmelze, diese verzweigen sich nach oben hin, am oberen Ende ragen sie in die
reine Schmelze hinein. Kontrollierte, feste Erstarrungsbedingungen (insbesondere Tem-
peraturgradienten und Geschwindigkeit) vorausgesetzt, stellt sich solch ein Zustand im
Laufe der Erstarrung einer ausreichend langen Probe ein. Auch die Konzentrationsgra-
dienten erreichen eine stabile Verteilung, wenn ein ausreichend langes Reststück Probe
als flüssige Phase vorhanden ist. Daher sollen im Folgenden nur Modelle zu solch einer
Gleichgewichtserstarrung untersucht werden.
Abbildung 2.11  Bildung von Dendriten unter Gleichgewichtsbedingungen. Die Darstel-
lung der Dendriten und ihrer Armabstände ist nicht maßstabsgetreu, die Einteilungen auf
den Achsen entsprechen der untersuchten binären Legierung Al-Si7 bei einem Gradienten
von 3K/mm.
Dendritenspitzenradius Wenn die Spitze eines Dendriten als Paraboloid angenähert
wird, dessen Spitze einen kreisförmigen Querschnitt bildet, kann der Radius dieser Spitze
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in Abhängigkeit der Erstarrungsgeschwindigkeit ausgedrückt werden. Hierzu wird davon
ausgegangen, dass ein Dendrit zu wachsen beginnt, sobald seine Spitze einen kritischen
minimalen Radius überschritten hat. Dieser wird gleichgesetzt der minimalenWellenlänge
einer Störung, für welche eine planare Grenzfläche instabil wird (dieser Zusammenhang
wurde 1977 von Langer und Müller-Krumbhaar erstmals postuliert und experimentell
nachgewiesen [20]). Unter der Näherung, dass Temperaturgradient und Geschwindigkeit
hinreichend klein sind (was bei den in dieser Arbeit untersuchten Proben der Fall ist),
gilt für den Dendritenradius:
R2s · v = 4pi2
DΓ
∆T0k
(2.88)
Rs ∝ v−0,5 (2.89)
Γ ist hier wieder der Gibbs-Thomson-Koeffizient, k der Verteilungskoeffizient cS/cL und
∆T0 die Temperaturspanne zwischen Solidus- und Liquidustemperatur.
Da in dieser Arbeit ausschließlich Schliffbilder von vollkommen erstarren Proben un-
tersucht werden sollen, ist der Dendritenspitzenradius nicht bestimmbar. Dennoch ist
dieser Radius von Bedeutung, da Dendriten über weite Größenordnungen selbstähnliche
Strukturen sind. Daher bleibt das Längenverhältnis der Dendritenspitze zu den Armab-
ständen über weite Bereiche der Erstarrungsgeschwindigkeit konstant [25]. Im Folgenden
soll hierauf noch detaillierter eingegangen werden.
Primärer Dendritenarmabstand PDAS Der wahrscheinlich am einfachsten zugängliche
Parameter der dendritischen Erstarrung ist der Abstand der dendritischen Hauptarme,
primary dendrite arm spacing, PDAS oder auch λ1. Dies liegt zum einen daran, dass
dieses der Parameter mit dem größten absoluten Wert ist und sich Ungenauigkeiten beim
Messen daher am geringsten auswirken, zum anderen ist er in Schliffbildern eindeutig er-
kennbar. Benachbarte Dendriten aus unterschiedlichen Körnern konkurrieren so lange
miteinander, bis einer den anderen überholt hat. Hierbei erfahren Dendriten mit einer
Ausrichtung entlang der Haupterstarrungsrichtung bevorzugte Erstarrungsbedingungen.
Bei der gerichteten Erstarrung ist daher nach einer gewissen Homogenisierungsstrecke
am Anfang der Probe eine stabile Dendritenverteilung über den Probenquerschnitt und
eine nahezu parallele Ausrichtung zur Probenachse zu erwarten. Deshalb sind bei der
späteren Betrachtung von Schliffbildern die geringen Winkelabweichungen der Dendriten
in einem Querschliff kaum erkennbar.
Es gibt verschiedene Ansätze zur Modellierung der Erstarrung von Dendriten und den
sich dabei einstellenden Abständen (Kurz und Fisher [7], Trivedi [50], Ma und Sahm
[41]). Bis auf den Vorfaktor ergeben diese alle dieselbe Abhängigkeit von den Erstar-
rungsparametern:
λ1 = konst. · c0,250 v−0,25G−0,5 (2.90)
λ1 ∝ v−0,25 (2.91)
Es lassen sich jedoch in der Literatur auch zahlreiche Untersuchungen finden, die deutlich
größere Exponenten ergeben haben, so beispielsweise 0,38-0,53 für Aluminium-Kupfer-
Legierungen [27] oder 0,63 von Steinbach für Al-Si7-Mg0,6 (A357) [45].
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Von Somboonsuk und Trivedi [44] konnte die Entstehung neuer Primärdendriten nach
einer plötzlichen Erhöhung einer ansonsten konstant gehaltenen Erstarrungsgeschwin-
digkeit in situ untersucht werden. Diese wachsen aus günstig gelegenen, tertiären Den-
dritenarmen heran. Als Bedingung hierfür konnte beobachtet werden, dass ein solcher
Tertiärarm ziemlich mittig zwischen zwei Dendriten wachsen muss, welche einen Ab-
stand von einander haben, der mindestens das Doppelte des durchschnittlichen PDAS
beträgt.
Dieser Vorgang kann als Regelmechanismus für den PDAS verstanden werden. Dieser ver-
hindert, dass der Dendritenabstand einen Grenzwert unterschreitet, indem in Gebieten
geringer Dendritendichte frische Dendriten heranwachsen. Zu dicht gewachsene Dendriten
konkurrieren hingegen miteinander und behindern durch den Ausstoß von Lösungsato-
men ihr Wachstum gegenseitig.
Für immer kleinere Geschwindigkeiten sagt die obige Formel immer größere Dendriten
hervor. Die Grenze des Gültigkeitsbereiches erreicht man bei zu kleinen Geschwindigkei-
ten, wenn die dendritische Erstarrung insgesamt instabil wird und in eine zellulare oder
planare Erstarrung übergeht.
Sekundärer Dendritenarmabstand SDAS Die Entstehung von Sekundärarmen auf der
Mantelfläche der Dendritenstämme kann mittels der gleichen Phänomene erklärt werden,
welche bereits zur Erklärung des Wachstums der Hauptstämme gedient haben. Anfänglich
rein stochastische Schwankungen einer zunächst glatten Oberfläche werden bevorzugt und
verstärkt, so dass sich (bei einem kubischen Gitter) vom Stamm rechtwinklig abgehende
Seitenarme bilden. Diese sogenannte erste Instabilität tritt in einem bestimmten Abstand
von der Dendritenspitze auf und wiederholt sich periodisch.
Für Succinonitril wurde die Wellenlänge dieser anfänglichen Störung λ′2 von Kurz und
Esaka bestimmt zu etwa 2 · RS [5]. Beckermann und Li nehmen für das erste Auftreten
dieser Instabilität einen kritischen Abstand von der Dendritenspitze l0 von 10·RS an [24].
Neuere Arbeiten von Hellawell et al. kommen je nach Zusammensetzung auf λ′2 ≈ 2−3·RS
und l0 ≈ 6− 9 ·RS [28]. Zusammenfassend lässt sich daher festhalten, dass λ′2 ebenfalls
mit der Wurzel der Geschwindigkeit skaliert:
λ′2 ∝ RS ∝ v−0,5 (2.92)
Diese Sekundärarme wachsen so lange, bis sie auf die Arme von benachbarten Dendri-
ten stoßen. Hier überlagern sich die Diffusionsfelder der beiden Dendriten. Die erhöhten
Konzentrationen an Lösungsatomen bremsen das weitere Wachstum, während Vergrö-
berungsprozesse zunehmend an Bedeutung gewinnen. Analog zur Ostwald-Reifung lösen
sich dünnere Arme auf während sich einige wenige, dickere behaupten können und weiter
anwachsen. Dadurch wird der Abstand zwischen zwei Sekundärarmen λ2 größer und ins-
besondere bleibt der SDAS entlang der Achse eines wachsenden Dendriten nicht konstant
(siehe Abb. 2.12).
Den größten Einfluss auf den sich einstellenden Wert für den SDAS hat daher die Dauer
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Abbildung 2.12  Vergröberung der Sekundärarme. Beide Bildteile sind mit demselben
Maßstab gezeichnet und stellen den gleichen Dendriten dar (aus [19] S.70). Während λ1 unter
stabilen Erstarrungsbedingungen einen konstanten Wert annimmt, ist λ2 einer ständigen
Vergröberung ausgesetzt. Nach Abschluss einer Erstarrung sollte die gesamte Probe eine
Struktur ähnlich des linken Bildteils aufweisen. Wie sich bei der Auswertung dieser Arbeit
jedoch herausstellen wird, ist unmittelbar am Stamm noch immer der Wert λ′2 messbar.
der Erstarrung, genauer die Erstarrungszeit, welche gegeben ist durch:
tf =
∆T
T˙
(2.93)
=
T ′L − Teut
G · v (2.94)
Dabei ergibt das Produkt aus dem Gradienten G und der Erstarrungsgeschwindigkeit v
die Abkühlrate T˙ , während sich die Zeitspanne der Erstarrung aus der Temperaturdiffe-
renz zwischen Anfang und Ende der Dendritenbildung berechnet, T ′L−Teut. Im Falle der
in dieser Arbeit untersuchten binären Legierung beginnt die Bildung der Dendriten bei
der Liquidustemperatur, im Falle der ternären Legierung erst deutlich darunter (siehe
hierzu Kapitel 4).
Auch für die theoretische Vorhersage des SDAS gibt es Modellberechnungen (erstmals
von Flemings und Kattamis [18] und Wunderlin und Feurer [6], auch zu finden bei Kurz
und Fisher [19]). Sie kommen alle zu ähnlichen Ergebnissen von der Form:
λ2 = konst. · t1/3f (2.95)
λ2 ∝ v−1/3 (2.96)
Problematisch bei der praktischen Auswertung ist, dass (im Gegensatz zur Argumentati-
on beim PDAS) in einem Längsschliff fast nie exakt die Achse eines Dendriten getroffen
wird. Stattdessen wird der Dendrit in einem flachen Winkel geschnitten, so dass oftmals
nur wenige Armabstände zweifelsfrei erkennbar sind.
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Tertiärer Dendritenarmabstand TDAS Weitere Verästelungen auf der Mantelfläche
der sekundären Arme sind nach der gleichen Theorie ebenso möglich. Im Unterschied
zu den vorhandenen Sekundärarmen beginnt ihre Bildung bei einer tieferen Temperatur.
Daher ist der zugehörige Wert für tf kleiner. Ein exakter Wert für T ′L aus Gleichung 2.94
und damit auch tf kann jedoch nicht angegeben werden. Ansonsten wird das Wachstum
dieser Strukturen analog zum SDAS vorhergesagt.
Einfluss von Strömungen Die Abhängigkeit dieser einzelnen Kenngrößen von Strö-
mungseinflüssen soll nun kurz erläutert werden.
Bereits 1985 konnten Miyata et al. experimentell feststellen [31], dass der Dendritenspit-
zen nahezu unempfindlich ist gegenüber Strömungen, im Gegensatz zum den Armabstän-
den der Dendriten. Dies wurde weiter von Weiß und Zimmermann [52] untersucht. Im
Rahmen ihrer Messgenauigkeit konnte auch von ihnen kein Einfluss einer erzwungenen
Strömung auf die Größe der Dendritenspitze gefunden werden. Nach der obigen Argu-
mentation ist daher auch für die Wellenlänge der ersten Instabilitäten, welche später zu
Sekundärarmen heranwachsen (λ′2), keine Strömungsabhängigkeit zu erwarten.
Die Abhängigkeit des Abstands der Hauptstämme (PDAS) wurde von Hunt et al. [15]
theoretisch vorhergesagt, von Lehmann et al. [23] auch experimentell untersucht und an-
schließend von Ramirez und Beckermann [35] simuliert. Die erhöhte Strömung dringt in
das Dendritennetzwerk ein, bringt frische, lösungsatomarme Schmelze mit sich und be-
günstigt dadurch das Wachstum der tertiären Arme. Falls diese günstig gelegen sind und
genügend Platz finden, um sich auszubreiten, können sie sich gegenüber den vorhande-
nen Dendritenstämmen durchsetzen und zu eigenen Hauptstämmen heranwachsen. Daher
wird der PDAS von einer äußeren Strömung reduziert.
Quantitativ lässt sich diese Vergröberung wie folgt abschätzen (nach [23]):
λ1 =
λ1,0√
1− vstr/v
(2.97)
Dabei bezeichnet λ1,0 den ungestörten PDAS (ohne Strömungseinfluss), v die Erstar-
rungsgeschwindigkeit und vstr die Strömungsgeschwindigkeit in Wachstumsrichtung. Für
axiale Strömungen, welche die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront übersteigen, wird
der Dendritenabstand unendlich groß. Dies entspricht einem vollkommenen Auflösen der
Dendriten.
Schließlich wurde der Einfluss von Strömungen bei der Bildung von Sekundärarmen erst-
mals theoretisch vorhergesagt von Ratke und Thieringer [38] und von Ratke und Stein-
bach bis heute weiterentwickelt [37]; Beckermann und Diepers [3] kamen in numerischen
Simulationen zum selben Ergebnis: auf Grund der Strömung wird die Vergröberung der
Sekundärarme unterstützt, die Abhängigkeit von der Erstarrungsgeschwindigkeit ändert
sich zu:
λ2 = konst. · t1/2 (2.98)
λ2 ∝ v−1/2 (2.99)
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Dieser Wechsel des Exponenten der Geschwindigkeit von −1/3 zu −1/2 bei der Berech-
nung des SDAS (Gleichungen 2.96 und 2.99) konnte bereits in mehreren Arbeiten auch
experimentell bestätigt werden ([45] [46]).
Makrosegregation Als weiterer Einfluss einer Strömung auf das Gefüge einer erstar-
renden Probe kann eine sogenannte Makrosegregation auftreten. Dies bezeichnet eine
Enthomogenisierung der Lösung, also Konzentrationsunterschiede auf einer Längenskala
deutlich größer als etwa der mittlere PDAS. Solch eine Entmischung tritt bereits bei
Experimenten im Schwerefeld der Erde durch Konvektionsströmungen auf (siehe zum
Beispiel [30]).
Im Rahmen dieser Arbeit soll der Einfluss einer gezielt erzeugten Strömung untersucht
werden. Eine azimuthale Strömung in einem halboffenen Zylinder, wie sie von einem
rotierenden Magnetfeld induziert wird oder auch beim Umrühren einer Tasse Tee ent-
steht, bewirkt stets auch sekundäre Strömungswirbel, sogenannte meridionale Strömun-
gen. Diese verlaufen in radialer und axialer Richtung: in der Mitte aufsteigend, an der
freien Oberfläche radial nach außen, am Rand abfallend, am Boden radial zurück zur
Mitte. Dies ist unabhängig von der Drehrichtung der ursprünglichen Strömung. Bekannt
ist dieser Effekt auch als Teeblatt-Paradoxon und wurde erstmals von Albert Einstein
[4] erklärt.
Die Rotation der Flüssigkeit schafft einen Druckunterschied in radialer Richtung, wel-
cher eine Zentripetalkraft erzeugt. Diese erhält die kreisförmige Strömung aufrecht. Durch
Reibung der Flüssigkeit an der Unterseite wird die Strömungsgeschwindigkeit in dieser
unteren Schicht verzögert. Die resultierende Fugalkraft ist daher am Boden geringer als
die Petalkraft. Dadurch entsteht eine Strömung in radialer Richtung zur Mitte hin.
Am Beispiel der Teetasse strömen lose Teeblätter am Tassenboden daher zur Mitte hin.
Auf Grund ihrer höheren Dichte steigen sie nicht mit der Strömung auf sondern bleiben
dort mit dem Abklingen der Strömung liegen.
Analog können schwerere Lösungsatome durch solch eine Strömung in der Mitte einer
Probe angereichert werden. Dies hat zur Folge, dass an dieser Stelle die Liquidustem-
peratur sinkt und bereits gebildete Dendriten daher beginnen zurückzuschmelzen. Der
Anteil an erstarrtem Eutektikum ist deshalb in der Probenmitte höher als am Rand (sie-
he [45]).
Im folgenden Abschnitt wird erläutert, wie sich ein Strömungsmuster erzeugen lässt,
welches ohne die primäre Rotationsströmung auskommt. Es wird nur der meridionale
Strömungsanteil erzeugt, dessen Richtung wahlweise auch umgekehrt (außen nach oben,
in der Mitte wieder herab) werden kann.
2.3. Das wandernde Magnetfeld (TMF)
Zur kontrollierten Erzeugung einer Strömung innerhalb der erstarrenden Schmelze wur-
den von der Arbeitsgruppe, welcher der Autor angehört, bisher rotierende Magnetfelder
eingesetzt (siehe zum Beispiel [45]). Diese erzeugen jedoch (wie im vorangegangenen Ab-
schnitt erläutert) zwei überlagerte Strömungsfelder. Zunächst rotiert die Schmelze in der
Ebene des Probenquerschnitts. Hierdurch wird jedoch ebenfalls eine meridionale Strö-
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mung erzeugt, welche in der Probenmitte nach oben strömt, dann radial nach außen, am
Rand zum Boden und wieder radial zur Mitte. Diese Überlagerung zweier Strömungsfel-
der erschwert die Interpretation der gewonnenen Messwerte. Daher wurde bei den hier
vorgestellten Versuchen eine andere Orientierung des Magnetfeldes aufgebaut. Wie ei-
ne stehende Welle soll das neue Feld die Probe entlang seiner Achse durchlaufen. Solch
ein Magnetfeld wird wanderndes oder im Englischen traveling magnetic field, kurz
TMF, genannt. Es sollen im Folgenden zunächst die Wirkung (also das zu erwarten-
de Strömungsmuster) solch eines Feldes und daraufhin die zur Erzeugung notwendige
Spulenkonfiguration untersucht werden.
2.3.1. Wirkung des TMF
Die geschmolzene Probe stellt einen Zylinder aus einer elektrisch leitenden Flüssigkeit
dar. Ein magnetisches Wechselfeld entlang der Probenachse erzeugt azimuthale Ströme
im Probeninneren. Dieser Strom erfährt widerum eine Lorentzkraft in senkrechter Rich-
tung zum Feld. Die Hauptkomponente des Feldes, welche entlang der z-Richtung zeigt,
liefert im Mittel keine Kraft, da sich die Beiträge genau aufheben. Die radiale Feld-
komponente ergibt mit dem Strom in azimuthaler Richtung eine Kraftkomponente in
Richtung der Probenachse. Die folgende quantitative Herleitung kann unter anderem in
[34] nachgelesen werden.
Herleitung Zur absoluten Berechnung der Strömung innerhalb der Schmelze werden
einige physikalische Kenngrößen benötigt. Diese wurden entweder aus der Literatur ent-
nommen (zum Beispiel aus [26]) oder aus Simulationen gewonnen, welche im Institut
mit der ProCAST-Software durchgeführt wurden [17]. Dabei wurde als Material mit
Al-Si7-Mn1 gerechnet.
Manche Werte weisen eine starke Temperaturabhängigkeit auf. In diesem Fall sind in der
nachfolgenden Tabelle 2.1 die Werte für 576, 630 und 750 ◦C angegeben. Diese Untertei-
lung wurde gewählt, um sowohl die überhitzte Schmelze als auch das Zweiphasengebiet
zu berücksichtigen.
Aus Symmetriegründen werden Zylinderkoordinaten gewählt. Ein entlang der Proben-
achse wanderndes magnetisches Wechselfeld wird beschrieben durch:
Bz = B0 cos (ωt− kz) (2.100)
Nun gilt es, ein passendes Vektorpotential ~A zu finden, welches das gewünschte Feld
liefert und der Coulomb-Eichung genügt. Die entsprechende Wahl für ~A ist:
~A =
 0Aφ
0
 mit Aφ = 1
2
B0r cos (ωt− kz) (2.101)
⇒ ∇× ~A =
Br0
Bz
 mit Br = 1
2
B0r sin (ωt− kz)(−k) (2.102)
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Größe Variable Wert(e)
bei einer Temperatur (◦C) von* allgemein
576 630 750
TMF
Frequenz des Wechselfeldes f 50Hz
zugehörige Kreisfrequenz ω 2pif ≈ 314 rad/s
Wellenlänge des Magnetfeldes λTMF 6 · 44mm = 264mm
zugehörige Kreiswellenzahl k 2pi/λTMF ≈ 2, 38 · 10−2 rad/mm
Probenmaterial
Dichte* ρ 2561 2430 2402 kg/m3
dynamische Viskosität* ν 1, 7 1, 4 1, 1 ·10−3 Pa s
kinematische Viskosität* η 6, 64 5, 76 4, 58 ·10−7 m2/s
magnetische Suszeptibilität µ 1, 26 · 10−6 N/A2[29]
elektrische Leitfähigkeit σ 3, 8 · 106 A/Vm[12]
Probenradius r0 4mm
Tabelle 2.1  Übersicht der zur Berechnung benötigten Werte. Falls eine Größe eine aus-
geprägte Temperaturabhängigkeit besitzt (gekennzeichnet mit einem Asterisk*), wurden
mehrere Werte angegeben. Die hierbei gewählten Temperaturen entsprechen der Solidus-,
Liquidus- und einer stark überhitzten Schmelztemperatur.
Man erhält ein Feld, welches neben der achsialen ebenfalls eine radiale Komponente
besitzt. Dies entspricht der Erwartung an ein reales Spulenfeld. Die Amplitude dieser
zusätzlichen Komponente ist maximal am Rand der Probe und beträgt dort B0 ·kr0/2 =
B0 · pir0/λTMF. Die Wellenlänge des TMF soll deutlich größer sein als der Radius der
Probe. In dem hier besprochenen Aufbau ist dies durchaus gegeben (264mm  4mm).
Somit ist die radiale Feldkomponente wesentlich kleiner als die achsiale.
Zwei weitere Annahmen sind im Folgenden nötig. Zum einen sollen Skin-Effekte, also
Abschirmungen des Feldes vom Probeninneren durch oberflächennahe Ströme, vernach-
lässigbar klein gehalten werden. Hierzu muss der Probenradius r0 klein sein gegenüber
der Leitschichtdicke oder auch Skintiefe ρskin [13]:
r0
ρskin
 1 (2.103)
= r0
√
σωµ
2
(2.104)
≈ 0, 1096 (2.105)
Dies bedeutet, dass die äußeren Probenschichten das Feld in der Probenmitte nur ge-
ringfügig abschirmen, so dass sich die Feldstärke um den Faktor exp (−r0/ρskin) ≈ 0, 90
verringert. Dies hat nahezu keinen Einfluss auf die resultierende Strömung. Lantzsch et
al. [21] haben die Auswirkung von Abschirmeffekten auf Strömungsmuster simuliert und
33
experimentell überprüft. Dabei konnte gezeigt werden, dass bei einem dimensionslosen
Abschirmungsparameter S von mehr als 5 deutliche Abweichungen des Strömungsmusters
auftreten. Im vorliegenden Fall beträgt dieser Faktor jedoch gerade einmal S = 0, 024.
Galindo et al. [8] kommen zu dem Schluss, dass für größere Werte von S sich das Strö-
mungsmuster innerhalb der Probe zum Rand hin verschiebt, dies jedoch für S  1
vernachlässigbar ist.
Zum anderen sollen die auftretenden Strömungen, welche wiederum elektrische Ströme
erzeugen, eine deutlich geringere Geschwindigkeit besitzen als das TMF. Die Gültigkeit
dieser Annahme wird erst weiter unten bestätigt werden können (Gl. 2.121).
Nach der ersten Maxwell'schen Gleichung gilt:
~E = − ~˙A−∇φ+ ~v × ~B (2.106)
≈ − ~˙A−∇φ (2.107)
⇒ ~j = σ ~E = −σ( ~˙A+∇φ) (2.108)
Hierbei wurde in Gleichung 2.106 der letzte Term vernachlässigt gegenüber dem Feld-
beitrag des TMF auf Grund der obigen Annahme zu den Geschwindigkeiten. Ebenfalls
können auf Grund der gemachten Abschätzung zu Skineffekten die Größen ~A und ~B
durch die von außen angelegten Felder approximiert werden (daher die bisher durchge-
hend einheitliche Bezeichnung).
Nun betrachtet man die Stromdichte durch die Randfläche der Probe jn, welche null sein
soll. Das Vektorpotential ~A hat keine Komponente, welche senkrecht auf der Oberfläche
steht, daher folgt ∂φ/∂n = 0. Aus der Divergenz der letzten Gleichung folgt ∇2φ = 0.
Da sowohl der Volumenquellterm als auch die Randbedingungen gleich null sind folgt,
dass φ konstant sein muss. Daher gilt weiter:
~j = −σ ~˙A =
 0jφ
0
 mit jφ = 1
2
ωσB0r0 sin (ωt− kz) (2.109)
Die resultierende Lorentzkraft ist:
~f = ~j × ~B =
 jφBz0
−jφBr
 (2.110)
fr = jφBz =
1
2
σωB20r0 sin (ωt− kz) cos (ωt− kz) (2.111)
fz = −jφBr = 1
4
σωB20r
2
0 sin
2 (ωt− kz) · k (2.112)
Wird nun über eine Schwingungsdauer gemittelt, fällt der Term fr weg und es bleibt:
fˆz =
1
8
σωB20r
2
0k (2.113)
An diesem Punkt setzen numerische Simulationen an, welche aus der Rotation dieser
Kraft die Strömungsfelder berechnen. Eine solche Simulation wurde jedoch vom Autor
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nicht eigens durchgeführt, stattdessen wurden die Ergebnisse anderer Forschergruppen
herangezogen.
Berechnung von Kenngrößen Wichtige Kenngrößen zur Übertragbarkeit der Ergebnis-
se anderer Arbeitsgruppen auf die vorliegende Versuchsgeometrie sind die magnetische
Taylorzahl Tm und die Hartmannzahl Ha.
Tm =
σωB20r
4
0
2ρη2
(2.114)
Ha2 =
σB20r
2
0
2ρη
(2.115)
Hieraus kann die zu erwartende maximale Strömungsgeschwindigkeit geschätzt werden:
vmax ≈ Tm η
r0
f(L,Ha) (2.116)
Dabei ist L das Seitenverhältnis aus Probenradius zu Länge, f(L,Ha) ein Proportio-
nalitätsfaktor, welcher aus der numerischen Simulation gewonnen wird [34]. Für die in
dieser Arbeit besprochenen Experimente betrug die Länge der Flüssigkeitssäule oberhalb
der Phasengrenzfläche innerhalb des Aerogeltiegels auch am oberen Ende der Erstarrung
noch mindestens 20mm, also L > 5. Für solch große L-Werte wird f(L,Ha) annähernd
konstant und beträgt, für Hartmannzahlen kleiner 1, etwa 0, 007.
Damit das resultierende Strömungsmuster zeitunabhängig ist, also laminar verläuft, muss
die Taylorzahl unterhalb eines kritischen Wertes bleiben, welcher von Ramachandran [34]
(für eine beispielhafte Rechnung) angegeben wird als 1, 54 ·104. Allgemein wird der lami-
nare Bereich als Tm < 104 beschrieben. Die Lage des Mittelpunktes der resultierenden
Strömungsrolle wird von der Hartmannzahl bestimmt. Werte von Ha < 1 gelten als kleine
Werte.
Grants und Gerbeth [10] gehen noch genauer auf die Stabilitätsbedingungen für einen
laminaren Fluss ein. Hierzu wird der forcing parameter (etwa Antriebsparameter),
analog zur Taylorzahl, definiert als:
F =
σωB20kr
5
0
2ρη2
(2.117)
Ein Überwiegen der nichtlinearen Kräfte (und damit der mögliche Beginn von Turbu-
lenzen) wird bei Werten von F > 300 angegeben, erste ausgeprägte Instabilitäten treten
jedoch erst bei F > 5000 auf.
Ebenso wird ein kritischer Wert der Reynoldszahl in Abhängigkeit von der Grashofzahl
angegeben, welche im vorliegenden Fall gegeben sind als:
Re = v
r0
ν
(2.118)
Gr =
gGβr40
η2
(2.119)
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wobei β ≈ 2, 31 · 10−5[26] den Ausdehnungskoeffizienten bezeichnet, g die Erdbeschleu-
nigung und G = 3K/mm den Temperaturgradienten in der Schmelze. Nichtlineare Strö-
mungsmuster entstehen für Grashofzahlen kleiner 106 bei Reynoldszahlen größer ca. 290.
All diese Werte sind in Tabelle 2.2 zusammengefasst und für die oben gewählten Tempe-
raturen angegeben.
Kennzahl bei einer Temperatur (◦C) von linear bis ca.
576 630 750
Taylorzahl Tm 3383 4738 7582 10000
Hartmannzahl Ha 0,67 0,74 0,83 1
forcing parameter F 161 226 361 300 bis 5000
Reynoldszahl Re 24 33 53 290
Grashofzahl Gr 395 525 830 106
vmax (mm/s) 3,9 4,8 6,1
Tabelle 2.2  Strömungskennzahlen und -geschwindigkeiten innerhalb der Schmelze.
Aus der obigen Rechnung wird deutlich, dass die angelegten Magnetfelder ausreichen,
um Strömungsgeschwindigkeiten in der Größenordnung von mehreren Millimetern pro
Sekunde zu erzeugen. Das Strömungsprofil ist für den größten Teil der Probe rein lami-
nar, nur im stark überhitzten Teil (und damit weit entfernt von der Erstarrungsfront)
kann ein Antriebsparameter gefunden werden, welcher geringfügig über dem kritischen
Grenzwert liegt, aber immer noch deutlich unterhalb der Schwelle für ausgeprägte In-
stabilitäten. Selbst wenn es hier zu Ansätzen einer turbulenten Strömung kommt, trägt
diese nur zu einer besseren Durchmischung der Schmelze bei und hat keinen Einfluss auf
die weit darunter liegende Erstarrungsfront.
In der Berechnung wurde als Näherung angenommen, dass Beiträge zur Lorentzkraft,
welche aus der Strömung resultieren, vernachlässigt werden können. Dass diese Annah-
me gerechtfertigt war, kann nun gezeigt werden:
1
2
ωr0  vmax (2.120)
628mm/s 6mm/s (2.121)
Das resultierende Strömungsmuster ist im laminaren Fall eine einzige, achsensymme-
trische Rolle. Es verläuft am Probenrand parallel zur Richtung des TMF und in der
Probenmitte entgegengesetzt zurück. Bei einer einheitlichen Strömungsgeschwindigkeit
würde man eine Grenze zwischen auf- und absteigendem Bereich erwarten bei:
pi · r2gr =
1
2
pi · r20 (2.122)
rgr ≈ 0, 71 · r0 (2.123)
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Abbildung 2.13  Isolinien der axialen Strömungsgeschwindigkeit über einen halben Pro-
benquerschnitt für verschiedene Probenlängen von 0,5, 1 und 2 mal dem Probendurchmesser
(aus [10]). Mit steigender Probenlänge verlaufen die Isolinien über den weitesten Probenteil
zunehmend senkrecht. Für die vom Autor untersuchten Proben beträgt die Probenlänge
mehrere Vielfache des Durchmessers. Als Richtwert für denjenigen Radius, bei dem sich die
Strömungsrichtung umkehrt, wurde 0, 6 · r0 gewählt.
Durch Reibung an der Tiegelwand ist die Geschwindigkeit jedoch im äußeren Bereich der
Probe geringer als in der Mitte. Aus der Simulation ergibt sich daher eine Verschiebung
des Wertes von rgr auf etwa 0, 6 · r0 (siehe Abb. 2.13).
2.3.2. Erzeugung des TMF
Um das oben berechnete Strömungsfeld innerhalb der Probe zu erzeugen, muss ein TMF
generiert werden, welches im relevanten Bereich der Probe eine in Achsrichtung möglichst
homogene Feldstärke erzeugt. Hierzu wurde zunächst das Feld einer einzelnen Spule si-
muliert und anschließend das Feld mehrerer Spulen geeignet überlagert.
Einzelnes Spulenfeld Das Magnetfeld eines geraden, stromdurchflossenen Leiters er-
zeugt ein Magnetfeld, welches an jedem Punkt senkrecht zu Stromfluss und zugehörigem
Verbindungsvektor steht. Die Flussdichte dieses Feldes beträgt [49]:
dB =
µ0
4pi
Idz
R2
sinφ (2.124)
Der Winkel φ bezeichnet dabei den Winkel zwischen Leiterstück dz und Verbindungs-
vektor R.
Das Feld einer einzelnen Leiterschleife erhält man durch Integration über die gesamte
kreisförmige Leiterlänge. Dies liefert nur für den Mittelpunkt sowie Punkte entlang der
Mittelachse senkrecht zur Schleifenebene eine analytische Lösung.
Um das Feld einer Zylinderspule zu berechnen, müssen die Beiträge der einzelnen Wick-
lungsschleifen überlagert werden. Dabei wird die Spule genähert als unendlich dicht ge-
wickelt, so dass nicht mehr alle Schleifen einzeln berechnet werden müssen. Stattdessen
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ersetzt man einen Spulenteil der Dicke dz durch eine einzelne Schleife, welche vom ad-
dierten Strom der ersetzten Wicklungen di durchflossen wird:
di =
N
l
Idz (2.125)
Dabei bezeichnet I die eigentlich fließende Stromstärke, N die Wicklungsanzahl und l die
Spulenlänge. Man erhält für die magnetische Flussdichte einer Spule entlang der z-Achse
am Ursprung:
B =
1
2
µ0
N
l
I
(
a√
a2 +R2
+
b√
b2 +R2
)
(2.126)
Hierbei sollen die Enden der Spule bei z = −a und z = b liegen. Sind diese Abstände groß
gegenüber R, betrachtet man also einen Bereich im Inneren einer dünnen, langen Spule,
so erhält man einen konstanten Näherungswert. Das Feld an einem der Spulenenden
beträgt genau die Hälfte des Wertes aus dem mittleren Bereich:
a, b
! R (2.127)
⇒ B = µ0N
l
I (2.128)
a
!
= 0 b
! R (2.129)
⇒ B = 1
2
µ0
N
l
I (2.130)
Daher sollte derjenige Teil einer Probe, welcher in einem Magnetfeld mit annähernd kon-
stanter Flussdichte liegt, klein sein gegenüber der Spulenlänge.
Um die tatsächlichen Schwankungen der Flussdichte über den betrachteten Probenbe-
reich zu berechnen, wurde das Spulenfeld numerisch berechnet. Dabei wurde angenom-
men, dass die Probe (8mm Durchmesser, relevante Probenlänge 40mm) genau in der
Mitte der Spulen liegt, und die Achsen parallel ausgerichtet sind. Weiterhin wurden alle
Spulen zusammen als eine große Spule (Länge 132mm, Durchmesser 184mm, Windungs-
anzahl 1800) gerechnet. Das Feld in der Probenmitte wurde dann verglichen mit dem Feld
an verschiedenen Punkten der Probe (siehe Abbildung 2.14):
∆Bz(1) = −3, 06 % ∆Bz(2) = −2, 96 % (2.131)
∆Bz(3) = 0, 11 % ∆Br(2) = 0, 61 % (2.132)
Auf dem Weg von der Probenmitte zum hiervon weitest möglich entfernten Punkt der
Probe nimmt die Feldkomponente in Richtung der Probenachse um etwa 3 % ab, dabei
wird eine radiale Komponente hinzugewonnen, welche etwa 0, 6 % der Flussdichte am
Ursprung beträgt.
Auf Grund der nur geringen Schwankung dieser Werte wurde bei den folgenden Berech-
nungen auf eine Berücksichtigung der radialen Abhängigkeit verzichtet und nur noch
entlang der Probenachse simuliert. Hierdurch konnte der Simulationsaufwand beträcht-
lich reduziert werden.
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Abbildung 2.14  Maßstabgetreue Spulen- und Probenpositionen. Dargestellt sind Aus-
schnitte des Aerogeltiegels mit innenliegender Probe, des oberen Graphitheizers und zwei
der Spulen (rechts außen). In gestrichelten Linien die Symmetrieachsen. Die roten Pfeile
markieren die Stellen der größten Schwankungen der Flussdichte.
TMF Um ein Wanderfeld zu erzeugen, müssen mehrere Spulen hintereinander geschal-
tet werden. Drehstrom besteht in Deutschland aus drei Phasen L1, L2, L3 von je 230V,
welche alle um einen Phasenwinkel φ von 120◦ zu einander versetzt sind. Vertauscht man
noch zusätzlich Leiter und Nullleiter kann ein Phasensprung von 180◦ erzielt werden,
wodurch insgesamt sechs Phasen mit je 60◦ Phasenwinkel zur Verfügung stehen. Sechs
Spulen entlang derselben Achse, hintereinander geschaltet auf L1,−L3, L2,−L1, L3,−L2,
erzeugen überlagert in ihrer Mitte eine stehende Welle, deren Amplitude sich kaum noch
ändert, dafür aber die Lage ihrer Extrema entlang der Achse verschiebt, je Phasendurch-
lauf um einmal die addierte Länge aller Spulen.
Problematisch hierbei ist, dass die Summe aus allen drei (oder sechs) Phasen immer Null
ergibt. Ist der Spulenradius groß gegenüber der Länge der Spulen, so ist der Abstand der
Probe von den einzelnen Spulen ähnlich, der relative Unterschied hierin sehr gering. Das
bedeutet, dass sich der Großteil der einzelnen Spulenfelder gegenseitig aufhebt.
Sechs Spulen (Länge 22mm, 300 Windungen, restliche Maße wie oben), die alle für sich
genommen jeweils ein Wechselfeld mit einer Amplitude von 5mT am Ort der Probenmit-
te erzeugen, ergeben überlagert gerade einmal eine maximale Flussdichte von 2,96mT.
Das entspricht nur noch etwa 59% der Einzelspulenamplitude.
Daher wurde eine Spulenanordnung zur Magnetfelderzeugung gewählt, bei der nur eine
Halbwelle aus drei einzelnen Spulen induziert wird. Da die Summe aus L1, −L3 und L2
im Allgemeinen nicht null ergibt, sind hierdurch höhere Flussdichten des Überlagerungs-
feldes zu erwarten.
Bei einer letzten numerischen Berechnung wurden die einzelnen Felder von drei Spulen
(Länge 44mm, 600 Windungen) getrennten berechnet und überlagert. Zur Vereinfachung
des Simulationsaufwandes wurde hierbei erneut das Feld nur entlang der Probenachse be-
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rücksichtigt (siehe Abb. 2.15).
Abbildung 2.15  Überlagertes Spulenfeld. Links das Feld für verschiedene Positionen
(5mm auseinander) entlang der Probenachse über der Zeit für die Dauer einer Schwingung.
Die einzelnen Graphen sind gegen die maximale Flussdichte des Feldes einer einzelnen Spule
geeicht. Rechts wurden die Maxima dieser Graphen gegen die zugehörige Position auf der
Probe aufgetragen. Die Schwankung beträgt 1,6% (man beachte die Achsenskalierung, der
Wertebereich der rechten Ordinate entspricht dem grauen Balken im linken Graphen oben).
In diesem Fall schwankt die Amplitude des überlagerten Feldes zwischen 1,882 und 1,914
in Vielfachen des Maximums des Einzelspulenfeldes. Damit beträgt die Abweichung in
Richtung der Achse ∆Bz = −1, 64 % am Rand des betrachtenen Probenteils.
Daher können die Stromstärken in den einzelnen Spulen soweit herabgeregelt werden,
dass jede Spule für sich genommen nur noch eine maximale Flussdichte von 2,63mT er-
zeugt. Dies spart Strom, aber vor allem reduziert es die erforderliche Kühlleistung.
Somit kann in sehr guter Näherung bei dem vorhandenen Aufbau von einem TMF mit
einer über die relevante Probenlänge homogenen Flussdichte ausgegangen werden.
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3. Die Artemis Versuchsanlage
Die in der vorliegenden Arbeit untersuchten Proben wurden alle in der ersten der AR-
TEMIS Anlagen (Aerogel Technology for Microgravity Solidification) des Instituts für
Materialphysik im Weltraum, DLR, prozessiert. In diesem Aufbau wird Silica-Aerogel als
Tiegelmaterial verwendet. Auf Grund der geringenWärmeleitfähigkeit (5 bis 20mW/Km)
[47] und der optischen Transparenz (500 bis 2200 nm) [48] des Materials werden zum einen
nahezu ideal gerichtete, eindimensionale Erstarrungsvorgänge, zum anderen die in-situ
Beobachtung der Abkühlung und, insbesondere, der Erstarrung der Schmelze ermöglicht.
Zusammengenommen können der Temperaturgradient im flüssigen Probenteil sowie die
Geschwindigkeit der Erstarrungsfront unabhängig von einander eingestellt und letzterer
während des Prozessverlaufes kontrolliert werden.
Es sind drei sehr ähnliche Versuchsaufbauten im Institut vorhanden (Atermis 1 bis 3),
wobei das Funktionsprinzip bei allen identisch ist. Sie werden bereits seit Jahren erfolg-
reich zur Erstarrungsforschung eingesetzt [51]. Als Besonderheit besitzt die Artemis 3
Anlage zusätzlich sechs Eisenkernspulen, welche ein rotierendes Magnetfeld (RMF) am
Ort der Probe erzeugen können.
Im Rahmen der hier vorgestellten Arbeit wurde die Anlage Artemis 1 (siehe Abb. 3.1)
weitgehend umgebaut und insbesondere um eine Vorrichtung zur Erzeugung eines wan-
dernden Magnetfelds (TMF) erweitert. Darüber hinaus wurde die Steuerung der Anlage
überarbeitet und in einer aktuellen LabVIEW Version neu aufgesetzt.
Im Folgenden sollen das Grundkonzept der Anlage und die durchgeführten Umbauten
und Neuerungen näher erläutert werden.
3.1. Der innere Anlagenaufbau
Die zu untersuchenden Proben sollen gerichtet von unten nach oben erstarrt werden.
Hierzu muss die Temperatur an beiden Enden der Probe separat geregelt werden. Das
Kernstück der Anlage besteht daher aus einem oberen und einem unteren Heizer, welche
einen quaderförmigen Aerogeltiegel einschließen. Im Rahmen dieser Arbeit wurden die
bisher in der Anlage verwendeten Bornitrid-Heizer ersetzt durch Graphitheizer. Dabei
wurde das Heizerkonzept von Neumann [32] an einen dauerhaften Laboreinsatz ange-
passt.
Jeder der Heizer besteht aus einem Graphitzylinder, der entlang seiner Achse durch-
bohrt wird, um eine Probe aufnehmen zu können. Der Heizer sollte eine möglichst hohe
Wärmeleitfähigkeit besitzen und eine schlechte Benetzbarkeit durch Metallschmelzen. Es
wurde der Karbonwerkstoff R 6410 der Firma SGL Carbon gewählt, mit einer Wär-
meleitfähigkeit von 125W/Km. Die Innenfläche des Heizers, welche Kontakt zur Probe
bekommt, wurde zusätzlich mit einer Bornitrid Suspension von HENZE Boron Nitri-
de Products GmbH, HeBeCoat 4000E, beschichtet. Hierdurch wird ein Anbacken der
Probe bei der Erstarrung weitestgehend verhindert. Sobald Proben sich nach der Prozes-
sierung nur noch schwer aus den Heizern lösen lassen, sollte eine erneute Beschichtung
der Graphitheizer erfolgen.
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Abbildung 3.1  Die umgebaute Artemis 1 Anlage. Von links nach rechts: zwei Netzteile
für die Heizer, Druckanzeige und Kamerasteuerung, der Rezipient mit Kamera darüber und
Spulenstromverteilung darunter sowie der Durchlaufkühler für die Proben. Im Hintergrund
zu sehen der Transformatorschrank zur Magnetfelderzeugung.
Um die Graphitzylinder werden Inconelmantel-Widerstandsheizer der Firma Thermsys
gewickelt. Der Schmelzpunkt des Mantelmaterials begrenzt den Einsatzbereich der Anla-
ge, für Inconel liegt er bei etwa 1200 ◦C. Die maximal erreichbare Probentemperatur liegt
deutlich darunter. Bisher konnten in den Versuchen, die im Rahmen der vorliegenden Ar-
beit durchgeführt wurden, 900 ◦C am oberen Heizer ohne Probleme erreicht werden.
Um eine Verkürzung der Lebensdauer der Inconel-Heizer durch eine örtliche Überhitzung
an thermisch schlecht kontaktierten Stellen zu vermeiden, muss über deren gesamte Länge
ein möglichst großflächiger Wärmekontakt mit dem Graphitzylinder hergestellt werden.
Hierzu wurden der Außendurchmesser des Zylinders zum Aerogeltiegel hin vergrößert und
dann Zylinder und Heizerspule von einem dünnwandigen Rohr aus Stahl umgeben. Dieses
schließt bündig mit dem aufgeweiteten Graphitstück ab. Der so entstandene Hohlraum
wurde mit einem Graphitkleber der Firma Cotronics Corporation vergossen. Nach der
Aushärtung des 931 Graphite Adhesive bleibt nahezu reines (99,9%) Graphit zurück,
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welches unter Vakuum bis 3000 ◦C stabil ist. Darüber hinaus reduziert das Rohrstück
auf Grund seiner geringeren Emissivität die thermische Strahlung des Graphitheizers an
seine Umgebung.
Ein Wickeln des Heizers in Mäanderform, um ein unerwünschtes Erzeugen von wech-
selnden Magnetfeldern durch Schwankungen im Heizstrom zu verhindern, hat sich als
überflüssig herausgestellt, denn mit Hilfe einer Hallsonde konnte nachgewiesen werden,
dass der Graphitkörper im Inneren der Heizerspule die Probe ausreichend von magne-
tischen Wechselfeldern abschirmt (für mehr Details zu der verwendeten Hallsonde siehe
Kapitel 3.3).
Gespeist werden die Heizer von zwei über einen PC steuerbaren Konstantern des Typs
SSP 320-32 der Firma Gossen Metrawatt. Bei einer Spannung von 0 bis 32 Volt liefern
sie einen Spitzenstrom von 18 Ampère, jedoch maximal 320 Watt elektrische Leistung.
Länge und Durchmesser (und damit Widerstand) der Mantelheizer wurden so gewählt,
dass diese maximale Leistung kurz vor dem Ende des Regelbereiches der Netzteile an
die Heizer abgegeben wird. Dabei war ebenfalls zu beachten, dass das Aufwickeln der
Heizleiter von Hand zu erledigen ist, folglich ein maximaler Außendurchmesser der Inco-
nelheizer von 2,5mm nicht überschritten werden sollte.
Zur Messung der Temperatur wurden Mantel-Thermoelemente (1mm Durchmesser) vom
Typ K (NiCr-NiAl) in 1,1mm-Bohrungen in die Heizer eingesetzt. Zur Bestimmung der
optimalen Lage dieser Bohrungen wurden mehrere Sacklöcher an verschiedenen Stel-
len im Graphit angebracht und die Temperaturmessung an diesen Stellen mit einander
verglichen. Problematisch dabei ist, dass bereits geringfügige Verschiebungen der Ther-
moelemente in den Bohrungen den thermischen Kontakt zur Messstelle verändern. Dies
beeinträchtigt die Reproduzierbarkeit der Temperaturverläufe, welche während einer Pro-
benprozessierung durchlaufen werden. Daher wurde schließlich die zwar aufwändigste
aber dafür stabilste Platzierung gewählt: von der Aerogeltiegel fernen Seite wurden in
den Graphit-Mantel 45mm tiefe Löcher gebohrt, je zwei pro Heizer, mit einer restlichen
seitlichen Wandstärke zur Probe von unter 2mm. Durch die Länge der Bohrung wird
zum einen ein Verrutschen des Thermoelements während des Heizer- und Probeneinbaus
in den Rezipienten verhindert, zum anderen ein möglichst großflächiger Wärmekontakt
zwischen Heizer und Thermoelement sichergestellt. Je zwei Thermoelemente werden red-
undant pro Heizer verbaut; ihr Ausgangssignal wird gemittelt und als Istgröße an die
Heizerregelung weitergegeben (siehe hierzu Kapitel 3.4).
Um eine gerichtete Erstarrung der Probe von unten nach oben, eine genauere Regelung
sowie höhere Erstarrungsgeschwindigkeiten zu erzielen, sitzt das untere Ende des unteren
Heizers auf einem Kühlstempel auf. Dieser Stab wurde in eine deutlich größere kupferne
Bodenplatte eingeschrumpft, welche in ihrem Inneren von mäanderförmigen Kühlkanä-
len durchzogen wird. Diese werden in einen geschlossenen Kühlkreislauf eingebunden, der
von einem Kleinthermostaten des Typs K4R 1,6 kW der Firma mgw Lauda gekühlt
wird.
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde der Kühlstempel erneuert und als neues
Material Kupfer anstatt Molybdän verwendet. Als Kühlmedium wurde anstelle von de-
stilliertem Wasser handelsübliches Kühlmittel, (60% Ethylenglykol mit 40%H2O) ein-
gesetzt, dessen Temperatur auf bis zu -40 ◦C gesenkt werden kann. Hierdurch konnte
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Abbildung 3.2  Der Aerogel-Tiegel und die zwei Graphit-Heizer mit eingesetzter Probe
mittig geschnitten (links). Gut sichtbar sind die langen Bohrungen für die Thermoelemente.
Der untere Heizer sitzt auf dem Kühlstempel auf, der obere ist nach oben hin offen, um ein
Ausdehnen der Probe beim Aufschmelzen zu ermöglichen. Über eine kurze keramische Isola-
tionsstrecke wird ein Deckel auf Führungsstangen verschraubt (rechts) und damit verhindert,
dass im geschmolzenen Probenzustand Heizer und Tiegel gegeneinander verrutschen.
die Kühlleistung derart gesteigert werden, dass es den Heizern auch bei voller Last nicht
mehr möglich war, das untere Ende einer Probe zu schmelzen. Zur Durchführung der hier
besprochenen Experimente musste deshalb die Kühlleistung entsprechend gedrosselt wer-
den. Jedoch besteht für zukünftige Messreihen mit der neuen Kühlanlage die Möglichkeit,
höhere Kühlraten und damit kürzere Erstarrungszeiten zu erzielen. Durch die Steigerung
der Kühlleistung sowie die Reduzierung der thermischen Masse der Heizer, konnten bei
einem Temperaturgradienten in der Schmelze von 3K/mm kontrollierte Kühlraten von
bis zu 1,2K/s und damit Erstarrungsgeschwindigkeiten von 0,4mm/s erreicht werden.
Die Kontaktfläche zwischen Kühlstempel und Probe muss ebenfalls gegen ein Anbacken
der Probe während der Prozessierung geschützt werden. Hierzu werden zwei verschiede-
ne Verfahren eingesetzt. Entweder wird die Bohrung für die Probe im unteren Heizer
als Sackloch gefertigt (wie in Abb.3.2 dargestellt), so dass ein dünner Zwischenboden
aus Graphit zwischen Kühlstempel und Probe stehen bleibt. Oder es wird ein dünnes
Plättchen aus Bohrnitrid auf den Kühlstempel aufgesetzt, auf welchem dann die Probe
aufsitzt. Beide Methoden haben sich bisher bewährt, zu erwartende Unterschiede in der
Abkühlrate des unteren Heizers konnten von der PID-Regelung ausgeglichen werden, so
dass sie nicht bemerkbar waren.
Das Aufschmelzen und Erstarren der Proben soll unter Vakuum stattfinden. Daher wurde
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der gesamte Versuchsaufbau in einen Vakuumrezipienten integriet. Hierdurch wird einer-
seits eine Verunreinigung der Proben mit Gasen aus der Luft (vor allem eine Oxidation
der äußeren Aluminiumhaut) stark vermindert, zum anderen wird eine Ableitung von
Wärme über den Aerogeltiegel an die Umgebung nahezu unterbunden. Das Temperatur-
profil innerhalb der Probe weist dadurch fast völlig plane Isothermen auf (kein Abfallen
der Temperaturkurven vom Radius zum Rand hin).
Dies konnte auch in thermischen Simulationen mit Hilfe von CrysVUN und ProCAST
bestätigt werden. Da zum Zeitpunkt der Fertigstellung dieser Dissertation keine gültigen
Lizenzen dieser Programme mehr vorhanden waren, können an dieser Stelle nur Ergeb-
nisse früherer Simulationen aufgeführt werden. Abbildung 3.3 zeigt solch eine Simulati-
on einer Erstarrung, allerdings mit variierender Erstarrungsgeschwindigkeit. Dargestellt
wird der zu erwartende sekundäre Dendritenarmabstand. Zu erkennen ist deutlich, dass
innerhalb der Graphitheizer die Erstarrungsbedingungen radial schwanken, im Bereich
des Aerogeltiegels jedoch die Grenzflächen zwischen Gebieten unterschiedlicher Dendri-
tenstruktur nahezu perfekt waagerecht verlaufen.
Abbildung 3.3  ProCAST Simulation einer Erstarrung mit variierender Erstarrungsge-
schwindigkeit. Die Farbschattierungen zeigen Bereiche unterschiedlicher Werte für den SDAS
an. Die Grenzflächen zwischen zwei benachbarten Bereichen verlaufen innerhalb des Aero-
geltiegels nahezu perfekt parallel, innerhalb der Graphitheizer sind diese gekrümmt. Für
Erstarrungen mit durchgehend konstanter Geschwindigkeit (wie sie im Rahmen dieser Ar-
beit durchgeführt wurden) sollte dieses Ergebnis noch besser ausfallen.
Für den Einsatz mit anderen Legierungen, bei denen nach Abschluss der Erstarrung eine
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möglichst rasche Abkühlung weit unter die Schmelztemperatur erforderlich ist, wurden
mehrere über PC schaltbare Ventile eingebaut. Diese können zu einem gewünschten Zeit-
punkt während der Erstarrung die Pumpen vom Rezipienten trennen und anschließend
die Kammer mit Umgebungsluft fluten. Denkbar wäre darüber hinaus ein Reservoir mit
flüssigem Stickstoff, welches über einen Schlauch mit dem Lüftungsventil verbunden wird.
Beim Öffnen des Ventils würde Stickstoff angesaugt, welcher spätestens bei Erreichen des
Rezipienten und Ausdehnung auf das Kammervolumen verdampft. Die Implementierung
einer solchen Vorrichtung kann mit den angebrachten Modifikationen ohne großen Auf-
wand erfolgen.
Schließlich wurde die Stromversorgung der Drehschieber-Vorpumpe, der Turbomoleku-
larpumpe und des Kryostaten zur Spulenkühlung mittels eines NetIO 230A von Kou-
kaam schaltbar über PC ausgelegt. So wird eine Bedienung der Anlage aus der Ferne
(per Remote Desktop), und damit beispielsweise auch ein automatisches Abschalten die-
ser Bauteile nach Abschluss einer Probenprozessierung, ermöglicht.
Einzelheiten zum Aufbau der Magnetspulen zur Erzeugung des TMF sind in Abschnitt
3.3 zu finden. Kleinere Modifikationen, welche notwendig waren, um auch bei einge-
bautem Spulenkörper noch eine freie Sicht auf den Erstarrungsvorgang beibehalten zu
können, sollen im nun folgenden Kapitel erläutert werden.
3.2. Die optische Verifizierung
Eine Probe gibt während des gesamten Versuches Wärmestrahlung ab. Die Intensität
dieser Strahlung ist jedoch nicht nur abhängig von der momentanen Probentemperatur,
sondern auch von der Emissivität der abstrahlenden Fläche. Insbesondere nimmt bei
dem Übergang vom flüssigen in den festen Aggregatzustand die Emissivität sprunghaft
zu. Dieser plötzliche Anstieg in der Emissivität und damit in der abgegebenen Wärme-
strahlung erlaubt es, die Erstarrung optisch mitzuverfolgen.
Hierzu wird eine Zeilen-CCD-Kamera CDD2000 des Entwicklungsbüros G. Stresing
auf die Achse der Probe ausgerichtet. Ein Anschluss an den PC erfolgt über eine PCI-
Interfacekarte. Im Falle der Artemis 1 Anlage muss der Strahlengang im Inneren der
Anlage umgelenkt werden, da die Spulen zur Erzeugung des TMF die Probe samt Tiegel
umgeben und eine direkte Sicht auf die Probe blockieren (siehe Abb. 3.4). Dies wird mit
Hilfe eines aluminiumbeschichteten 90◦-Prismas ermöglicht, welches als einfacher Spiegel
dient. In den Deckel des Vakuumrezipienten wurde eine Glasscheibe eingelassen; die Ka-
mera wurde über und außerhalb des Rezipienten angebracht und justiert.
Da die Kamera über keine Blende verfügt, muss die CCD Zeile kontinuierlich ausgelesen
werden. Hierzu wurde ein neuer Kameratreiber programmiert, welcher, im Vergleich zu
dem bisher verwendeten, zu einer deutlichen Verringerung des Rauschens auf den gemes-
senen Daten führt (siehe hierzu Abschnitt 3.4.2).
Vor Beginn der ersten Messung müssen die Kamera noch auf die Probe fokussiert und der
Pixelabstand des Detektors bestimmt werden. Hierzu wird an die Stelle der späteren Pro-
be eine Keramikkapillare eingesetzt. In die Kapillare sind Schlitze im Abstand von 5mm
eingelassen, im Inneren enthält sie einen Widerstandsheizer. Die Keramik wird erhitzt,
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bis ein deutliches Signal der Kamera sichtbar wird. Die Optik wird nun so eingestellt,
dass die Abbilder der Schlitze möglichst scharfe Kanten aufweisen. Anhand des Abstands
der Intensitätsmaxima kann schließlich eine Eichung von Pixel in Millimeter erfolgen.
Abbildung 3.4  Übersicht des Strahlengangs der Infrarot-Erstarrungsmessung. Die Kame-
ra wird außerhalb des Rezipienten oberhalb des Aufbaus positioniert und mit Blick auf die
Prismenfläche ausgerichtet. Zuvor wurde ein Loch mit passender O-Ring-Nut in den Deckel
des Rezipienten gefräst und eine Glasscheibe mit Hilfe dreier Schraubböckchen (einer davon
ist in der Abbildung zu sehen) befestigt.
3.3. Die Magnetfelderzeugung
Eines der Hauptziele beim Umbau der Artemis 1 Anlage war es, ein wanderndes Magnet-
feld zu integrieren, welches am Ort der Probe eine Feldstärke von bis zu 6mT erreichen
kann, also der gleichen Größenordnung wie das rotierende Feld der Artemis 3.
Problematisch hierbei ist die gleichzeitige optische Beobachtung der Erstarrung. Entwe-
der müssen Freiräume zwischen den das Feld erzeugenden Spulen gelassen, oder ein Spie-
gel zwischen Probe und Spulen eingesetzt werden. Gegen die erste Möglichkeit spricht,
dass mit zunehmendem Abstand der Spulen untereinander das erzeugte Feld über die
Länge der Probe immer weniger einem idealen TMF ähnelt. Daher wurde die zweite
Möglichkeit, der Einsatz eines Spiegels, gewählt. Die am einfachsten zu realisierende Mög-
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Abbildung 3.5  Justierung und Eichung der Infrarotkamera. Oben links das Kamerabild
zu einem beliebigen Zeitpunkt (Intensität über Pixelnummer). An der Probenposition be-
findet sich ein von innen geheiztes Keramikröhrchen. Bohrungen entlang des Mantels im
Abstand von jeweils 5mm sind deutlich als Spitzen in der Intensitätsmessung zu erkennen.
Diese werden erst bestmöglich scharf gestellt und ihr Signal anschließend abgelesen (oben
rechts) und gegen ihren Abstand aufgetragen (rote Kurve unten links, kaum sichtbar auf
Grund der Überlagerung mit der Fitkurve). Die Steigung der angepassten Regressionsge-
raden (blau) liefert die gewünschte Umeichung von Pixeln in Millimeter. Screenshot von
National Instruments DIAdem, siehe Abschnitt 3.4.3.
lichkeit besteht in einem um 45 ◦ geneigten Spiegel, welcher ein Abbild der Probe parallel
zur Proben- und Spulenachse nach oben wirft. Als Spiegel wurde ein 90 Grad Prisma
mit verspiegelter Hypothenuse gewählt. Bei einer gewünschten beobachtbaren Proben-
länge von 40mm benötigt man eine Kathetenlänge von gleicher Größe. Dadurch ist der
Mindestradius der TMF-Spulen ebenfalls festgelegt (halbe Aerogeltiegelbreite (20mm)
plus Kathete des Prismas (40mm) plus Spulenkühlkörper (20mm) und etwas Spielraum
(10mm)) zu 90mm (siehe auch Abb.3.4).
Auf Grund der, im Vergleich zum RMF aus Artemis 3, größeren radialen Entfernung der
Spulenwicklungen von der Probe sind deutlich größere Stromstärken zum Erzielen der
gleichen Feldstärke notwendig. Deshalb wurde ein 3-Phasen-Stelltransformator von der
Firma Thalheimer Transformatorenwerke GmbH gefertigt, welcher 3x430V bei bis zu
10A aus gewöhnlichem Drehstrom liefern kann. Jede Phase ist motorisiert verstellbar
mit einem separaten Regelbaustein, wobei der Sollwert über eine konstante Gleichstrom-
spannung zwischen 0 und 10V eingestellt wird.
Die Steuerung des Trafos geschieht über zwei Module der Firma Advantech, ein ana-
loges Ausgabemodul vom Typ ADAM-4024 und einen USB auf RS232/422/485 Kon-
vertierer ADAM-4561, über welchen der Anschluss an den Steuerungs-PC erfolgt. Die
Spannungen der drei Spulen können damit unabhängig voneinander auf einen beliebigen
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Wert zwischen 0 und 250V gesetzt werden. Eine Überwachung der abgegebenen Ströme
und Spannungen erfolgt über das 3-Phasen Messgerät UMG 503 der Firma Janitza
Electronics GmbH. Dieses wird ebenfalls über eine RS-232 Schnittstelle mit dem PC
verbunden. Es misst Spannungen, Ströme, Phasenwinkel und Leistungen der drei ange-
schlossenen Phasen untereinander sowie gegen den Nullleiter.
Auf Grund der hohen elektrischen Leistung müssen die Spulen aktiv gekühlt werden.
Dazu wurde ein zylinderförmiger Hohlkörper aus Aluminium mit einer Wandstärke von
5mm und einer Spaltbreite von 10mm gefertigt. Dieser besitzt auf der oberen Stirnfläche
zwei Bohrungen mit druckfesten Verschraubungen, worüber ein geschlossener Kühlkreis-
lauf angeschlossen wird. Mittels eines Kryostaten des Typs Kryo-Thermat 2000 der
Firma Haake wird Kühlflüssigkeit auf -20 ◦C gekühlt und mit Hilfe eines Regelventils
mit bis zu 5 bar Druck durch den Kühlkörper geleitet.
Da der Kühlkörper aus Metall gefertigt wurde, muss bedacht werden, dass er eine elektro-
magnetische Abschirmung des Innenraums bewirkt. Das von den außenliegenden Spulen
erzeugte Feld würde das Innere des Kühlkörpers und damit die Probe nie erreichen.
Deshalb wurde der Kühlzylinder in Längsrichtung über die komplette Mantellänge auf-
getrennt und die Schnittflächen verschlossen und verschweißt, sodass ein Spalt von etwa
15mm bestehen bleibt.
Die Spulen wurden freundlicherweise von der Lehrwerkstatt der Firma ABB in Kö-
nigswinter gefertigt. Auf Trägerringe aus (nichtleitendem) Hartpapier wurden je 600
Windungen Lackdraht (Durchmesser 0,53mm) gewickelt. Bei der Auslegung der Spu-
len wurde darauf geachtet, dass bei möglichst niedriger Spannung (und damit benötigter
Kühlleistung) bereits die zur Erzeugung des Feldes notwendigen Stromstärken erreicht
werden. Nominell generiert bei der gewählten Auslegung jede Spule ein Feld von 6mT
bei einer Spannung von 60V. In der Überlagerung aller Spulen genügt bereits eine et-
wa halb so große Spannung für dieselbe Feldstärke. Somit reicht die untere Grenze des
Transformator-Stellbereiches aus, um die erwünschte Feldstärke zu erzeugen. Spätere
Versuchsreihen mit deutlich (um bis zum Faktor 5) größeren Magnetfeldstärken sind da-
mit möglich, eine ausreichende Kühlung der Spulen vorausgesetzt.
Die Spulen werden über den Kühlkörper geschoben und dieser mit zwei Schrauben in
seinem Spalt von innen gegen die Spulen aufgeweitet und verspannt. Dabei wurde an
den Kontaktflächen zwischen den Spannschrauben und dem Kühlkörper eine Schicht
Isolationsmaterial eingeschoben, um einen elektrischen Ringschluss und damit eine Ab-
schirmung des Körperinneren zu vermeiden.
Das generierte Magnetfeld wurde mit Hilfe einer Hallsonde, dem Gaussmeter 450 von
Lakeshore, vermessen. Dabei wurde ein merkbarer Unterschied zwischen dem reinen
Spulenfeld und dem Feld nach erfolgtem Einbau in den Rezipienten deutlich. Dies liegt
daran, dass alle elektrisch leitenden Bauteile in der Umgebung der Spulen auf das er-
zeugte magnetische Wechselfeld reagieren und eigene Felder induzieren, welche diesem
entgegen gerichtet sind. Die hierzu benötigte Energie liefern die Spulen selber (genauer:
die Impedanz der Spulen steigt); es wird eine höhere Spannung zur Erzielung der gleichen
Stromstärke benötigt.
Daher wurde bei der Entwicklung aller Bauteile darauf geachtet, kreisförmige, geschlosse-
ne metallene Bauteile in orthogonaler Ausrichtung zur Probenachse zu vermeiden. Kei-
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Abbildung 3.6  Spulen zur Erzeugung des TMF. Gut sichtbar an der Oberseite die An-
schlüsse an den Kühlkreislauf, an der Rückseite der Schlitz und darin eine der Spannschrau-
ben, um einen den Kühlkörper aufzusprengen und stabilen Sitz der Magnetringe zu gewähr-
leisten. Am unteren Ring sind noch die Spuren einer Fehlfunktion der Kühlung sichtbar: die
Lagenisolation ist zum Teil geschmolzen. Anschließende Widerstands- und Magnetfeldmes-
sungen haben jedoch gezeigt, dass der Lack auf den einzelnen Windungen noch intakt ist,
die Spule daher weiterhin genutzt werden kann.
nerlei Änderungsmöglichkeiten gab es bei dem Rezipienten, welcher (vereinfacht) ein
Hohlzylinder aus Stahl mit einem inneren Radius von 150mm und 10mm Wandstärke
ist. Dieser schirmt zwar den Betreiber der Anlage hervorragend von den im Inneren der
Anlage erzeugten Magnetfeldern ab, dämpft jedoch auch die Felder im Versuchsaufbau.
Daher wurde mit Hilfe eines Oszilloskops das TMF im eingebauten Zustand innerhalb
des Aerogeltiegels gemessen, und die Stromstärke jeder einzelnen Spule so bestimmt,
dass über die relevante Probenlänge ein entlang der Probenachse möglichst homogenes
Wechselfeld entstand.
Zur Aufrechterhaltung dieses Feldes, und somit der spezifischen Stromstärken während
einer Erstarrung, muss die Spannung an den Spulen über die Zeit geringfügig angepasst
werden, da sich die Temperatur der Spulenwicklungen erhöht und damit deren Wider-
stand steigt. Die Steuerung dieser und aller weiteren Regelungsvorgänge während einer
Erstarrung werden im Folgenden beschrieben.
50
3.4. Die Labviewsteuerung
Im Rahmen dieser Arbeit wurde die bisherige Steuerung der Artemis 1 Anlage vollständig
ersetzt und neu programmiert. Es wurden ein Steuerungsrechner mit dem Betriebssys-
tem Windows XP Professional aufgesetzt und eine Bedienungsoberfläche in LabVIEW
programmiert.
Ein Hauptanliegen war hierbei die Möglichkeit einer einfachen Übertragung der Software
auf die übrigen Artemis Anlagen; diese funktionieren zwar alle nach dem gleichen Prinzip,
jedoch sind einzelne Komponenten (Infrarotkamera, Netzteile) nicht exakt baugleich. Da-
her wurde die Schnittstellen-Kommunikation mit den Peripheriegeräten von dem Haupt-
programm, dem VI (virtual instrument), ausgenommen und über parallel ausgeführte
Unterprogramme, sogenannte Sub-VIs, gelöst. Diese lesen entweder bestimmte Istgrößen
ständig aus und schreiben ihre Werte in globale Variablen, oder das Haupt-VI schreibt
eine Sollgröße in eine Variable, welche von dem Sub-VI ausgelesen und an die entspre-
chende Hardware weitergegeben wird.
Um die Software nun von einer Anlage auf eine andere zu übertragen, müssen nur noch die
Sub-VIs entsprechend abgeändert werden, der Kern der Steuerung bleibt identisch. Even-
tuelle Änderungen am Haupt-VI, beispielsweise an der grafischen Benutzer-Oberfläche,
können somit einfach auf alle Systeme kopiert werden, ohne jedes Mal Anpassungen an
die einzelnen Komponenten vornehmen zu müssen.
Wichtig ist, bei jedem Start der Steuerung alle Variablen auf ihre Startwerte zurückzu-
setzen. Hiermit wird gewährleistet, dass wohldefinierte Anfangsbedingungen bei jedem
Programmstart vorliegen.
3.4.1. Ist- und Sollgrößen der Steuerungssoftware
Von der Peripherie eingelesene Istgrößen sind:
• Temperaturen an den Heizern Toben und Tunten
• Intensitätssignal der Infrarotkamera
• Druck im Rezipienten *
• Schaltzustand der Pumpen, Magnetkühlung und Ventile *
• Spannung und Strom der einzelnen Magnetfeldspulen *
* (spezifisch für die Artemis 1 Anlage)
Das Steuerungsprogramm gibt verschiedene Stellgrößen an die Peripheriegeräte weiter:
• Spannung (und Maximalstromstärke) der Heizernetzteile Uoben und Uunten
• Belichtungsdauer der Infrarotkamera
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• Ein- und Ausschalten der Pumpen und Magnetkühlung, Betätigen der Ventile *
• Sollspannung der einzelnen Magnetfeldspulen *
* (spezifisch für die Artemis 1 Anlage)
3.4.2. Aufgaben der Steuerungssoftware
Das Haupt-VI hat vier bzw. fünf primäre Aufgaben. Es werden die Temperaturverläu-
fe über die Zeit an unterem und oberem Heizer anhand einiger Eckpunkte berechnet,
weiterhin die Netzteile der Heizer angesteuert (entweder per PID-Regler, so dass die
gewünschten Heizkurven durchlaufen werden, oder auf eine manuell gewählte Heizspan-
nung) und schließlich die Kameradaten angezeigt und zusammen mit den übrigen einge-
lesenen Variablenwerten abgespeichert. Bei der Artemis 1 Anlage müssen zusätzlich die
Spulenströme zur Magnetfelderzeugung von der Software geregelt werden.
Heizkurven Die Temperaturverläufe an den beiden Heizern bestimmen den gesamten
Verlauf des Experiments. Wie diese gerade so bestimmt werden können, dass die gemes-
sene Erstarrungsgeschwindigkeit möglichst exakt mit der gewünschten übereinstimmt,
wird später noch erläutert werden (3.5.2).
Die Temperaturmessungen in beiden Heizern erfolgen mit Hilfe von Thermoelementen.
Diese werden über den USB-4718-Baustein der Firma Advantech an den PC ange-
schlossen und mit einer Frequenz von 5Hz ausgelesen. Probe, Tiegel und Heizer befinden
sich beim Einbau in die Anlage auf Raumtemperatur. Die Aufheizung erfolgt zunächst
schonend, da der Aerogeltiegel Feuchtigkeit aus der Umgebungsluft aufnimmt, welche
beim Erhitzen entweichen muss. Geschieht dies zu schnell, wird ein Bruch des Tiegels be-
günstigt. Hat zusätzlich der Rezipient über eine längere Zeit offen an Luft gestanden, wird
bei einer mittleren Temperatur eine Haltephase eingelegt, um Feuchtigkeit auch aus den
übrigen Bauteilen entweichen zu lassen und einen niedrigeren Enddruck bei der eigentli-
chen Erstarrung erzielen zu können. Die Probe wird aufgeschmolzen und dabei deutlich
über ihren Schmelzpunkt erhitzt, um eine vollständige Auflösung aller Komponenten und
eine hohe Mobilität der verschiedenen Atome in der Schmelze zu gewährleisten. Darauf-
hin werden die Temperatur zum Startwert der eigentlichen Erstarrung abgesenkt und
ein letzter Homogenisierungshalt eingelegt. Im letzten Schritt werden die Temperaturen
beider Heizer mit genau definierten Gefällen bis unter die eutektische Temperatur redu-
ziert, und die Probe erstarrt.
Bei der Berechnung der Heizkurven werden vom Benutzer die oben genannten Zwischen-
temperaturen vorgegeben sowie die Zeit, in welcher die Temperatur von dem vorherigen
Wert linear auf den nächsten angehoben oder erniedrigt werden soll. Das Programm
erstellt hieraus eine vollständige Zeit-Temperatur-Tabelle (eine Zeile pro Sekunde) und
arbeitet beim Start der Prozessierung diese Tabelle zeilenweise ab. Im Gegensatz zu der
alten Steuerung kann diese Berechnung nun auch während eines laufenden Experimentes
jederzeit wiederholt werden, um notwendige Anpassungen der Temperaturen sofort, ohne
Neustart der Steuerung, durchführen zu können. Dies hat sich in der Praxis häufig als
äußerst nützlich erwiesen.
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Abbildung 3.7  Berechnung der Heizerkurven. Beim Anklicken des Calculate Buttons
wird aus den in den weißen Feldern eingegebenen Eckpunkten der beiden Kurven die daneben
stehende Tabelle erstellt, welche zu jeder Sekunde die zugehörigen Solltemperaturen der
beiden Heizer angibt (angezeigt werden nur die obersten Zeilen dieser Tabelle). Die Graphik
dient als Übersicht, Eingabefehler werden hier meist deutlich sichtbar, die verbleibende
Versuchsdauer kann ebenfalls abgelesen werden. Unten links der Zeitstreckungsfaktor, mit
dem bei einer äußerst langsamen Erstarrung die Taktung beim Speichern der Daten und
Einlesen der nächsten Tabellenzeile verzögert werden kann.
Netzteile Jeder Heizer wird über ein eigenes Labornetzteil mit Strom versorgt. Über
eine RS232-USB Verbindung wird dem Gerät ein Sollwert für Strom und/oder Spannung
übermittelt. Werden für beide Größen Werte übermittelt, so werden diese als Maximal-
werte aufgefasst und der niedrigere der beiden wird eingestellt (der andere ggfs. unter-
schritten) oder aber eine maximale Leistung von 320W wird abgegeben.
Die Benutzeroberfläche erlaubt die einfache Wahl zwischen manueller Spannungseinstel-
lung (welche in der Regel nur für Testzwecke erforderlich ist) oder automatischer Regelung
auf den jeweiligen Sollwert.
Zur Regelung der Temperaturen werden softwareseitig virtuelle PID-Regler eingesetzt.
In LabVIEW integriert findet sich ein PID-Wizard, welcher aus einigen Schwingungszy-
klen von Stell- und Führungsgrößen eigenständig Werte für die Regelparameter P, I und
D generiert. Der praktische Vergleich hat gezeigt, dass eine Kombination aus klassisch-
heuristischem Ermitteln der Parameter von Hand nach verschiedenen Näherungsformeln
([40], [1]) und eine anschließende automatisierte Optimierung mit dem PID-Wizard am
schnellsten zu einem optimalen Regelungsergebnis führt.
Da die gewünschten Temperaturprofile im Voraus bekannt sind, kann den Reglern anstatt
nur des jeweils nächsten Sollwertes auch ein Mittelwert der Sollwerte der nächsten Se-
kunden als Führungsgröße übermittelt werden. Dadurch wird ein direkteres Ansprechen
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der Heizertemperaturen auf unstetige Sprünge in der Solltemperatur erreicht.
Abbildung 3.8  Steuerung der Heizer-Netzteile. Unter dem Einschalter befindet sich für
jeden Heizer ein Wahlschieber, um entweder die, mit dem Regler rechts daneben, von Hand
vorgegebene Spannung einzustellen, oder aber die automatisierte Temperatur-Regelung zu
aktivieren. In diesem Fall übernimmt der jeweilige PID-Regler die Steuerung des Netzteils.
In den unteren Feldern können hierzu die maximale Spannung eingegeben sowie die mo-
mentanen Soll- und Ist-Temperaturen und der Ausgabewert des Reglers abgelesen werden.
Zu Fehlerbehebungszwecken können der Integralteil des Reglers jederzeit gelöscht, der Lab-
View eigene PID-Wizard gestartet oder auch die Regelungsparameter P,I und D von Hand
eingegeben werden.
Kameradaten Die Daten der Infrarotkamera werden als eindimensionales Array von
Intensitätswerten ausgegeben. Auf der Benutzeroberfläche werden diese graphisch ange-
zeigt, um die Kamera vor Versuchsbeginn ausrichten zu können und während einer Mes-
sung eine passende Belichtungsdauer (typischer Weise wenige Millisekunden) zu wählen.
Bei früheren Messungen waren die Kameradaten oftmals verrauscht. Dies lag primär an
dem Fehlen einer Blende der Kamera, so dass diese kontinuierlich und präzise ausgelesen
werden muss. Die Zeitdauer zwischen zwei Auslesevorgängen bestimmt die Belichtungs-
dauer und damit auch direkt die gemessenen Intensitäten. Störungen und Verzögerungen
beim Auslesen führen zu starkem Rauschen auf den Messdaten.
Daher wurde ein neuer Kameratreiber programmiert. In jeder Sekunde wird eine Serie
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von mehreren Messwerten hintereinander aufgenommen; für jeden Pixel wird der Medi-
an der gemessenen Werte und als die momentane Intensität für diesen Pixel gewertet.
Während der Datenerfassung der Kamera wird der restliche Programmablauf (für Sekun-
denbruchteile) angehalten, das Auslesen der Kamera erhält die höchste Rechenpriorität.
Dadurch werden Messfehler und Störungen beim Auslesen des Detektors weitgehend ver-
mieden.
Auf der Benutzeroberfläche kann angegeben werden, über wieviele Messungen innerhalb
einer Sekunde gemittelt werden soll. Dies soll zukünftige Messreihen mit Proben ermög-
lichen, welche bei niedrigeren Temperaturen schmelzen, bei denen die Belichtungsdauer
entsprechend erhöht werden muss. Um innerhalb einer Sekunde dennoch genügend Zeit
für einen kompletten Schleifendurchlauf des gesamten Steuerungsprogramms zur Verfü-
gung zu haben, kann in solch einem Fall die Anzahl an wiederholten Kameramessungen
pro Sekunde reduziert werden.
Abbildung 3.9  Steuerung der Kamera und Messdatenerfassung. Unten rechts wird eine
empfohlene Obergrenze für die Anzahl der zu mittelnden Aufnahmen auf Grund der ein-
gestellten Belichtungszeit angegeben. Da die Aufnahme der Kameradaten höchste Rechen-
priorität bekommt, sollte das Produkt aus Belichtungsdauer und der Anzahl der Aufnahmen
nicht mehr als 250 Millisekunden betragen, um genügend Rechenzeit für die restlichen Steue-
rungsvorgänge zu erhalten. Beim Klick auf Speichern (links) erscheint ein Eingabefenster, in
welchem der Speicherort angegeben werden soll. Wurde zuvor das Kästchen automatisch
aktiviert, beginnt das Speichern der Messdaten erst bei Erreichen des darunter angegebenen
Zeitpunktes, um Speicherplatz zu reduzieren.
Datenspeicherung Der Benutzer kann das Speichern der Kameradaten, der Heizspan-
nungen und -ströme sowie der Ist- und Soll-Temperaturen in eine Textdatei aktivieren
und bei Bedarf einen Zeitpunkt angeben, zu dem mit dem Speichern begonnen werden
soll. Hierdurch wird ein Mitschreiben während der unkritischen Auswärmphase der Pro-
be vermieden. Um einen Einsatz über mehrere Stunden und Tage zu ermöglichen (falls
extrem langsame Erstarrungsgeschwindigkeiten untersucht werden sollen), kann die Spei-
cherfrequenz auf beliebig kleine Werte unter 1Hz reduziert werden. Dadurch lässt sich
die Größe der erzeugten Messwertdateien in der Regel auf wenige Megabyte begrenzen.
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Magnetfeldregelung Im Falle der Artemis 1 Anlage erfolgt zusätzlich die Steuerung
des Trafos zur Spulenversorgung über die Labview Software. Da diese Funktion bei den
übrigen Anlagen nicht notwendig ist, wird sie in einem getrennten VI realisiert. Die an
die Spulen angelegten Spannungen können separat eingestellt werden, die resultierenden
Stromstärken werden angezeigt. Die Regelung erfolgt direkt über ein Modbus Proto-
koll.
Auf Grund der großen Trägheit der Regelungsstrecke (der Transformator selbst braucht
einige Sekunden, um eine gewünschte Spannung einzustellen) sowie einer gelegentlichen,
zum Zeitpunkt der Fertigstellung dieser Arbeit noch unerklärten, Verzögerungen beim
Auslesen der Spannungen wurde bisher auf eine Automatisierung der Spannungsanpas-
sung verzichtet. In der praktischen Anwendung bedeutet dies, dass die Spulenströme
etwa alle fünf Minuten kontrolliert und gegebenenfalls die Spannungen angepasst werden
müssen.
3.4.3. Auswertung der Kameradaten mit DIAdem
Der größte Vorteil bei der Verwendung von Aerogelen als Tiegelmaterial liegt in deren
Transparenz und der damit ermöglichten Verifizierbarkeit der erzielten Erstarrungsge-
schwindigkeit. Eine Auswertung aller 256 Kamerapixel von Hand wäre allerdings mit
einem unverhältnismäßig hohen Aufwand verbunden. Daher wurde in früheren Versu-
chen nur jeder zehnte Pixel ausgewertet und 90 % der Kameradaten blieben ungenutzt.
Um alle Kameradaten effizient nutzen zu können, musste die Auswertung automatisiert
werden; hierzu wurde für die Datenverarbeitungssoftware DIAdem von National In-
struments ein Skript geschrieben, welches aus den Daten der Infrarotkamera die Er-
starrungsgeschwindigkeit ermittelt, weitestgehend ohne dabei Angaben vom Benutzer zu
erfordern.
Zunächst müssen manuell diejenigen Pixeldaten gelöscht werden, welche zu Punkten au-
ßerhalb des Probenbereiches gehören. Beim Start des Skriptes wird ein beliebiger Pixel
als Ausgangspunkt gewählt und ein Bereich auf der Zeitachse um den Erstarrungszeit-
punkt herum ausgewählt. Die Intensitätskurve wird dann geglättet, differenziert, um
einen linearen Offset korrigiert und eventuelle Randmaxima werden unterdrückt. Eine
Gaußkurve wird an die so erhaltene Kurve angepasst und graphisch ausgegeben. Der
Benutzer bestätigt entweder, dass die Mitte der Fitkurve den Wendepunkt der ursprüng-
lichen Intensitätskurve getroffen hat, oder er gibt einen geänderten Kurvenausschnitt an,
in dem die Fitroutine wiederholt werden soll. Nach Zustimmung des Benutzers wird die
Mitte der Gaußkurve als Erstarrungszeitpunkt dieses Pixels gespeichert, und die Inten-
sitätskurve des Nachbarpixels aufgerufen. Der Algorithmus wird in der Umgebung des
eben gefundenen Wendepunktes erneut durchlaufen, das Ergebnis dargestellt und auf
Bestätigung gewartet. Der Benutzer kann jederzeit eine Option auf automatische Bestä-
tigung aktivieren, so dass alle verfügbaren Pixeldaten nacheinander abgearbeitet werden,
ohne eine gesonderte Bestätigung bei jedem Pixel zu erfordern.
Wurde der letzte Pixel erreicht, springt die Routine zum Startpixel zurück und durch-
läuft eventuelle vorherige Pixel in umgekehrter Reihenfolge. Dies hat den Vorteil, dass
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Abbildung 3.10  Benutzeroberfläche des DIAdem Skriptes zur Auswertung der Kamera-
daten. Im oberen Bild zu sehen die Intensität eines Pixel über den Verlauf einer Erstarrung
hinweg. Im mittleren Bereich ist die letzte Homogenisierungsphase vor Beginn der Erstar-
rung deutlich zu erkennen. Im unteren Graphen die Ableitung der oberen Funktion im
ausgewählten Bereich, geglättet und begradigt. Als Zeitpunkt, zu dem die Probe an dieser
Stelle erstarrt ist, wird die Spitze der an jene Kurve angepassten Gaussglocke gewertet.
mit der Auswertung begonnen werden kann bei einem Pixel, der ein sehr eindeutiges Er-
starrungssignal aufweist, und von diesem aus alle übrigen Pixel angenähert werden. Die
Routine nimmt als Ausgangswert für die Anpassungsroutine immer den Erstarrungszeit-
punkt des vorherigen Pixels. Sollten dennoch nach Abschluss dieses Skripts einzelne Pixel
eindeutig falsch erkannt worden sein, so können sie von Hand wieder auf Null gesetzt und
die Routine erneut gestartet werden. Es werden dann alle Pixel mit Erstarrungszeiten
ungleich Null ignoriert, und nur bei den nicht erkannten Pixeln ist erneut eine Eingabe
erforderlich.
Nach Abschluss der Datenauswertung wird die Bewegung der Erstarrungsfront als Pixel
über die Zeit graphisch dargestellt. Der Benutzer kann nun eine oder mehrere Geraden
hieran anpassen lassen, woraufhin die Steigungen der Geraden automatisch von Pixel/s
in mm/s umgeeicht und zusammen mit den wichtigsten Daten zur Erstarrung in einer
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PDF-Datei als Protokoll abgespeichert werden.
Abbildung 3.11  Auswertung der Erstarrungsgeschwindigkeit. Die erhaltenen Zeitpunkte
für jeden Pixel werden dargestellt (oben). Der Benutzer wählt nun in der Regel drei Bereiche
aus, in denen die Steigung bestimmt werden soll. Diese wird von pix/s in mm/s umgerechnet
und als Ergebnisbericht ausgegeben (unten) und abgespeichert.
Hierdurch wird eine rasche Auswertung der Messdaten im Anschluss an eine Erstarrung
möglich. Die Praxis zeigt, dass häufig nach einem Probenwechsel mehrere Durchläufe der
Prozessierung notwendig sind, um die gewünschte Erstarrungsgeschwindigkeit sukzessi-
ve anzunähern. Die Ursache hierfür soll unter anderem im nächsten Abschnitt erläutert
werden.
3.5. Die gerichtete Erstarrung
In den im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Experimenten wurden Proben unter
kontrollierten Bedingungen gerichtet von unten nach oben erstarrt. Hierbei sollten nach
Möglichkeit einzelne Versuchsparameter geändert werden, während die übrigen konstant
gehalten wurden. Insbesondere sollten die Temperaturgradienten gleich bleiben und die
Erstarrungsgeschwindigkeit über eine möglichst große Länge der Proben einen konstan-
ten Wert annehmen.
Im Folgenden sollen die Implikationen aus diesen Forderungen theoretisch erarbeitet und
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danach eine praktische Lösungsmöglichkeit hierzu dargelegt werden.
3.5.1. ...im theoretischen Modell
Zu Gunsten einer besseren Anschaulichkeit sei die ideelle Probe zunächst sehr lang, am
unteren Ende erstarrt, am oberen flüssig. Die Aufrechterhaltung eines Temperaturgefäl-
les entlang der Probe ist nur möglich, wenn ein konstanter Strom von Wärmeenergie
Q˙ ins obere Ende der Probe eingebracht wird, dann durch die Probe hindurch und am
unteren Ende aus dieser heraus fließt. Jedoch sind die Wärmeleitfähigkeiten im flüssigen
und im festen Aggregatzustand λL und λS unterschiedlich. Das bedeutet, dass die verti-
kalen Temperaturgradienten (in Kelvin pro mm) in beiden Teilen GL und GS ebenfalls
unterschiedlich sein müssen:
Q˙ = λL,SAGL,S (3.1)
Hier ist A eine beliebige waagerechte Querschnittsfläche durch die Probe. Für alle Pro-
ben, welche in dieser Arbeit besprochen werden sollen, wurde der Gradient im flüssigen
GL auf 3K/mm festgelegt.
Wenn sich darüber hinaus die Grenzfläche zwischen fest und flüssig auch noch bewe-
gen, also die Erstarrung in der Zeit voranschreiten soll, dann ist zusätzlich zu der oben
genannten Wärmemenge auch noch die Erstarrungsenthalpie der erstarrenden Schmelze
abzuleiten. Diese ist abhängig von dem Volumen der Schmelze V , welches in einer Zeit t
erstarrt, also von der Erstarrungsgeschwindigkeit v:
Q˙Erstarrung = ρ∆H
V
t
= ρ∆HAv (3.2)
∆H meint die spezifische Erstarrungsenthalpie pro Masse, ρ die Dichte des Probenmate-
rials. Diese Energie muss ebenfalls durch den festen, unteren Anteil der Probe abfließen.
Zusammen genommen ergibt sich am Ort der Grenzfläche zwischen fest und flüssig:
Q˙S = Q˙L + Q˙Erstarrung (3.3)
λSAGS = λLAGL + ρ∆HAv (3.4)
λSGS = λLGL + ρ∆Hv (3.5)
λSGS =: λLGL + H˜v (3.6)
Die letzte Gleichung kann noch nach GS aufgelöst werden, da die übrigen Größen entwe-
der gegeben oder aus Experimenten oder Simulationen bekannt sind:
GS =
λL
λS
GL +
H˜
λS
v (3.7)
Die einzigen direkt zugänglichen Regelgrößen sind die Temperaturen des oberen und un-
teren Heizers To und Tu. Diese entsprechen im Modell der Temperatur der Probe an zwei
nicht weiter festgelegten Stellen im festen und im flüssigen Probenteil. Ein Zusammen-
hang mit den Gradienten ergibt sich über den Abstand der Erstarrungsfront zu diesen
59
beiden Stellen:
GS =
Teut − Tu
y
sowie GL =
To − Teut
L− y (3.8)
Hierbei bezeichnet L den Abstand der beiden Heizer, y die Entfernung der Erstarrungs-
front vom unteren Heizer (an dessen Position der Ursprung gelegt wird). Genau genom-
men sind diese Größen nicht auf die räumlichen Positionen der Heizer bezogen, sondern
auf die Stellen in der ideellen (unendlich langen) Probe, an denen die Temperaturen der
Heizer mit der lokalen Probentemperatur übereinstimmen. Diese Unterscheidung wird
im Weiteren noch von Bedeutung sein.
Ein Zusammenhang mit der Erstarrungsgeschwindigkeit entsteht, wenn in Betracht ge-
zogen wird, dass diese gerade die zeitliche Ableitung der Position der Front ist, v = y˙.
Der Zeitpunkt t0 = 0 wird als derjenige Zeitpunkt festgelegt, zu dem sich die Erstar-
rungsfront genau am unteren Heizer befindet, also y(t0) = 0.
Durch einfache Umformung von Gleichung (3.8) lassen sich die gewünschten Tempera-
turprofile der beiden Heizer berechnen:
Tu(t) = −y(t)GS + Teut sowie To(t) = (L− y(t))GL + Teut (3.9)
wobei y(t) im Falle einer Erstarrung mit konstanter Geschwindigkeit durch v · t ersetzt
werden kann.
Somit können zu jeder gewünschten Erstarrungsgeschwindigkeit die erforderlichen Tem-
peraturprofile an den beiden Heizern berechnet werden.
3.5.2. ...in der Praxis - die Heizerregelung
Problematisch ist vor allem die genaue Bestimmung des Wertes für L, da die Thermoele-
mente sich nicht in der Probe befinden sondern einige Millimeter tief in den Graphitzy-
lindern der Heizer. Darüber hinaus ist dieser Wert nicht ohne Weiteres reproduzierbar,
denn nach jedem Probenwechsel können die Thermoelemente in ihren Führungsbohrun-
gen geringfügig verrutschen. Auf Grund der großen Temperaturgradienten im Inneren
der Heizer kann hierdurch bereits ein relevanter Unterschied sowohl im absoluten Tem-
peraturwert als auch beim Wärmeübergang und damit der Trägheit des Thermoelement-
signals entstehen. Keinesfalls kann hier einfach der nominelle Abstand der Spitzen der
Thermoelemente angesetzt werden (wie dies leider bei vielen anderen Forschergruppen
die gängige Praxis ist, da ohne Einsatz eines Aerogeltiegels keine Möglichkeit besteht, die
Erstarrungsgeschwindigkeit (und damit einen tatsächlichen Wert von L) experimentell
zu verifizieren).
Ebenso sind die Werte für die Wärmeleitfähigkeiten temperaturabhängig, also nur in ers-
ter Näherung konstant in dem Temperaturbereich, welcher bei der Prozessierung durch-
laufen wird. Daher kann es erforderlich sein, diese Werte ebenfalls experimentell zu op-
timieren.
Im Folgenden soll gezeigt werden, wie auch ohne eine vorherige exakte Kenntnis der Wer-
te für L, H˜, λS und die λL diese iterativ mit nur wenigen Versuchen genähert werden
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können, und zwar bis zu einer nahezu beliebigen Genauigkeit.
Setzt man Gleichung (3.8) in (3.6) ein, erhält man die folgende Differentialgleichung:
λS
Teut − Tu
y
= λL
To − Teut
L− y + H˜y˙ (3.10)
Es soll zunächst nur eine konstante Erstarrungsgeschwindigkeit betrachtet und beibehal-
ten werden. Dann kann ein λL,eff wie folgt definiert werden:
λL,eff := λL +
∆H˜v
GL
(3.11)
Zu beachten ist hierbei, dass dieser neue Wert λL,eff nun explizit geschwindigkeitsabhän-
gig ist. Jedoch kann durch diese Einführung Gleichung (3.10) weiter vereinfacht werden
zu:
λS
Teut − Tu
y
= λL,eff
To − Teut
L− y (3.12)
Diese Gleichung kann analytisch nicht exakt gelöst werden. Daher soll im Folgenden ange-
nommen werden, dass einzelne Größen im Experiment von denen, die zur Berechnung der
Temperaturverläufe herangezogenen werden, abweichen, und es ist zu untersuchen, wie
sich dies auf die gemessene Geschwindigkeit auswirkt. Daher wird unterschieden zwischen
den tatsächlichen Ist-Werten λSi, λLi und Li und den in die Berechnung eingegangenen
Soll-Werten λSs, λLs und Ls, sowie der tatsächlich gemessenen Geschwindigkeit vi und
der gewünschten vs.
Da die berechneten Temperaturverläufe im Experiment nahezu exakt von den PID-
Reglern der Heizer eingehalten werden, ist bei der Temperatur eine Unterscheidung zwi-
schen Ist- und Sollwerten nicht nötig. Die Gleichung (3.12) kann für die reale Probe sowie
für die modellierte aufgestellt werden:
λSi
Teut − Tu
yi
= λLi,eff
To − Teut
Li − yi sowie λSs
Teut − Tu
ys
= λLs,eff
To − Teut
Ls − ys
(3.13)
Teut − Tu
yi
=
λLi,eff
λSi
To − Teut
Li − yi
Teut − Tu
ys
=
λLs,eff
λSs
To − Teut
Ls − ys
(3.14)
Teut − Tu
yi
= αi
To − Teut
Li − yi
Teut − Tu
ys
= αs
To − Teut
Ls − ys (3.15)
In der letzten Umformung wurde zur Vereinfachung die Variable α eingeführt, welche das
Verhältnis der Wärmeleitfähigkeiten im Flüssigen zum Festen angibt. Teilt man dann
diese beiden Gleichungen durch einander, erhält man:
ys
yi
=
αi
αs
Ls − ys
Li − yi (3.16)
Die einzig messbare Größe ist die Erstarrungsgeschwindigkeit vi, welche bisher in der
Gleichung nicht explizit vorkommt. Der folgende Zusammenhang muss hierbei beachtet
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werden:
vi = y˙i =
δyi
δt
=
δyi
δys
δys
δt
=
δyi
δys
y˙s =
δyi
δys
vs (3.17)
Daher ist es sinnvoll, Gleichung (3.16) nach yi umzustellen:
ysLi − ysyi = αi
αs
(Ls − ys)yi (3.18)
yi =
ysLi
αi
αs
(Ls − ys) + ys (3.19)
Auch jetzt ist die Gleichung noch zu komplex, um sie gemäß Gleichung (3.17) partiell zu
differenzieren und brauchbare Aussagen daraus zu gewinnen. Daher soll im Folgenden die
Abhängigkeit der gemessenen Geschwindigkeit von Fehlern in jeweils nur einer einzigen
Variable untersucht werden.
Abhängigkeit von L Um die Untersuchung zu Vereinfachen seien nur die beiden Werte
für L unterschiedlich, hingegen αi = αs. Somit vereinfacht sich Gleichung (3.19) zu:
yi =
Li
Ls
ys (3.20)
und aus Gleichung (3.17) folgt schließlich
vi =
δyi
δys
vs =
Li
Ls
vs (3.21)
Die Größen L und v verhalten sich demnach antiproportional. Wird bei der Berechnung
der Temperaturprofile der Wert für L beispielsweise zu klein angesetzt, resultiert hieraus
eine um das gleiche Verhältnis zu große Erstarrungsgeschwindigkeit. Das Experiment
sollte mit angepassten Heizerkurven wiederholt werden, bis eine ausreichende Überein-
stimmung von gewünschter und gemessener Erstarrungsgeschwindigkeit bestätigt werden
kann.
Abhängigkeit von α Bei der nächsten Betrachtung sei angenommen, dass nun die Werte
für α nicht übereinstimmen, alle übrigen jedoch in der Berechung und im tatsächlichen
Experiment identisch sind. Wir gehen wieder davon aus, dass alle Parameterpaare bis
auf αi und αs übereinstimmen und erhalten:
yi =
ysL
αi
αs
(L− ys) + ys (3.22)
62
Die partielle Ableitung nach ys ergibt:
δyi
δys
=
L ·
(
αi
αs
(L− ys) + ys
)
− ysL ·
(
1− αiαs
)
(
αi
αs
(L− ys) + ys
)2 (3.23)
=
αi
αs
L2 − αiαs ysL+ ysL− ysL+ αiαs ysL(
αi
αs
(L− ys) + ys
)2 (3.24)
=
αi
αs
L2(
αi
αs
(L− ys) + ys
)2 (3.25)
=
vi
vs
(3.26)
Betrachtet man nun die beiden Zeitpunkte zum Beginn und zum Abschluss der Erstar-
rung, also wenn ys = 0 und ys = L:
vi|ys=0 :=vi(0) (3.27)
=vs
αi
αs
L2(
αi
αs
L
)2 (3.28)
=vs
αs
αi
(3.29)
vi|ys=L :=vi(L) (3.30)
=vs
αi
αs
L2(
αi
αs
· 0 + L
)2 (3.31)
=vs
αi
αs
(3.32)
Wie hieraus leicht zu sehen ist, bewirkt ein Fehler in α eine Krümmung der Erstarrungs-
kurve (siehe Abbildung 3.12). Wird beispielsweise zur Berechnung der Temperaturram-
pen ein zu kleiner Wert αs angenommen für αi, so wird die gemessene Erstarrungsge-
schwindigkeit zu Beginn des Experiments zu klein, gegen Ende der Erstarrung zu groß
sein. Die Ableitung einer quantitativen Abhängigkeit, ähnlich wie im vorangeganenen
Abschnitt über L, ist hier nicht ohne weiteres möglich. Dies liegt daran, dass die Er-
starrungsgeschwindigkeiten an den entscheidenden Probenpositionen ys = 0 und ys = L
nicht exakt gemessen werden können, da schon die genaue Lage dieser Positionen auf der
realen Probe nicht bekannt ist.
Ein möglicher Ansatz besteht darin, die Erstarrungsgeschwindigkeiten am oberen und
am unteren Ende des Tiegels zu messen und durch einander zu teilen, denn der Quotient
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Abbildung 3.12  Abhängigkeit der gemessenen Geschwindigkeit von α. Dargestellt ist
der zu erwartende Geschwindigkeitsverlauf bei einer Überschätzung des Wertes für α um
den Faktor 2. Die entsprechende Kurve für den umgekehrten Fall (αi = 2 · αs) verläuft
ebenso, jedoch mit umgekehrter Abszisse, denn wie eine einfache Rechnung zeigt, gilt:
vi/vS (αi, αs, x) =
vi/vs(αs, αi, (L− x)).
aus den Gleichungen (3.32) und (3.29) ergibt:
vi(L)
vi(0)
=
α2i
α2s
(3.33)
αi =αs
√
vi(L)
vi(0)
(3.34)
Diese Formel erlaubt eine iterative Näherung an den eigentlichen Wert für αi.
Somit ist es möglich, eine zeitliche Zu- oder Abnahme der Erstarrungsgeschwindigkeit zu
korrigieren. Auch eine generelle Abweichung nach oben oder unten kann, wie im vorange-
gangenen Abschnitt erläutert, behoben und daher die Geschwindigkeit durch wiederholte
Erstarrung derselben Probe nahezu beliebig genau eingestellt werden. Es verbleibt noch
die Bestimmung von H˜.
Abhängigkeit von H˜ Mit der Einführung von λL,eff in Gleichung (3.11) wurde eine
Geschwindigkeitsabhängigkeit von λ und damit auch von α generiert. Das bedeutet, dass
diese Werte sich ändern müssen, wenn die gewünschte Erstarrungsgeschwindigkeit verän-
dert wird. Ursächlich hierfür ist die spezifische Erstarrungsenthalpie. Je mehr Schmelze
pro Zeitintervall erstarrt, um so steiler muss der Temperaturgradient im festen Probenteil
sein, damit diese Wärme abgeführt werden kann.
Zur Bestimmung des Wertes für H˜ wird zunächst ein fester Näherungswert H˜0 angenom-
men und bei den Berechnungen der Temperaturrampen für zwei verschiedene Geschwin-
digkeiten v1 und v2 beibehalten. Wie in den vorangegangenen Abschnitten beschrieben,
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können dann zwei Werte α1, α2 gefunden werden, die zu einer konstanten Erstarrungs-
geschwindigkeit führen. Anhand von Gleichung (3.7) können hieraus die erforderlichen
Temperaturgradienten GS1, GS2 berechnet werden:
GS1 = α1GL +
1
λS
H˜0v1 (3.35)
GS2 = α2GL +
1
λS
H˜0v2 (3.36)
(3.37)
Hieraus kann ein Gleichungssystem aufgestellt werden, das wiederum ein Wertepaar für
α und H˜ liefert. Dies sind die gesuchten zwei endgültigen Werte, welche bei beiden
Geschwindigkeiten auf die gewünschten Gradienten führen:∣∣∣∣∣GS1 = αGL + 1λS H˜v1GS2 = αGL + 1λS H˜v2
∣∣∣∣∣
In guter Näherung ist dieses Wertepaar auch für jede beliebige Geschwindigkeit gültig.
Nach einer erstmaligen Anpassung der Parameter ist eine erneute Bestimmung zur Be-
rechnung der Heizerkurven in der Regel nicht mehr nötig.
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4. Probenmaterial und -auswertung
Im nun folgenden Abschnitt soll zunächst ein Überblick über das bisherige Verständnis
der Erstarrungsvorgänge der untersuchten Legierungen gegeben werden. Anschließend
wird die Herstellung und Nachbearbeitung der in dieser Arbeit untersuchten Proben
beschrieben. Zum Schluss werden die gewählten Auswertungsmethoden erläutert.
4.1. Das Probenmaterial
Im Mittelpunkt des Interesses der vorliegenden Arbeit steht die ternäre Legierung Al-
Si7-Mn1Gew.-%. Um beobachtete Effekte zweifelsfrei auf den Einfluss der Manganatome
zurückführen zu können, wurden als Referenz Proben der binären Legierung Al-Si7Gew.-
% untersucht.
Die Phasendiagramme dieser beiden Legierungen sind bekannt, vieles über ihre Erstar-
rungsvorgänge ebenfalls.
4.1.1. Phasendiagramme
Al-Si7 Die binäre Legierung ist der zuvor behandelten Beispiellegierung sehr ähnlich
(siehe Abb. 4.1). Allein die Schmelzpunkte der Reinelemente liegen weiter auseinander,
und die eutektische Konzentration ist deutlich geringer - sie liegt bei 12,6Gew.-%.
Abbildung 4.1  Aluminiumreicher Teil des Al-Si-Phasendiagramms. Die Legierungszu-
sammensetzung der untersuchten Proben lag bei einem Siliziumanteil von 7Gew.-%, also
deutlich untereutektisch.
Die untersuchten Proben liegen mit einem Siliziumanteil von 7 Gewichtsprozent unter-
halb der eutektischen Konzentration. Daher beginnen diese Proben bei 617 ◦C zu erstar-
ren, indem sich Aluminiumdendriten (mit einer maximalen Siliziumkonzentration von
1,56Gew.-%) bilden. Bei Erreichen der eutektischen Temperatur ist etwa die Hälfte der
Probe erstarrt. Wird die eutektische Temperatur von 577 ◦C unterschritten, erstarrt die
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restliche Schmelze, indem sich diese entmischt und im Wechsel feine, aluminium- und
siliziumreiche Lamellen bildet.
Der Abstand dieser Lamellen hängt von der Erstarrungsgeschwindigkeit ab, wurde aber
im Rahmen der vorliegenden Arbeit nicht näher untersucht.
Al-Si7-Mn1 Für spezielle mehrkomponentige Systeme sind die Phasendiagramme und
zugehörigen Erstarrungspfade nicht umfassend in der Literatur zu finden. Daher wurden
für die untersuchte ternäre Legierungszusammensetzung die theoretischen Berechnungen
mittels der Software Thermocalc (von V. Vitusevych, Access Aachen) vorgenommen.
Das Legierungssystem Aluminium-Silizium-Mangan beginnt in der untersuchten Zusam-
mensetzung bereits bei deutlich höheren Temperaturen zu erstarren. Der für diese Arbeit
relevante Teil des Phasendiagramms ist in Abb. 4.2 dargestellt.
Abbildung 4.2  Teil des Al-Si-Mn-Phasendiagramms. Die untersuchte Zusammensetzung
lag bei 7Gew.-% Silizium und 1Gew.-% Mangan. Diese Legierung ist übereutektisch, daher
wird bei der Erstarrung bereits vor Wachstumsbeginn der Dendriten eine Phase reich an
Lösungsatomen ausgeschieden. Der Erstarrungspfad einer Probe von dieser Zusammenset-
zung ist eingezeichnet, die Farben entsprechen dabei den jeweils gebildeten Phasen (siehe
folgende Abbildung).
Bereits bei Erreichen einer Temperatur von 630 ◦C beginnt die Erstarrung mit der Bil-
dung der ersten (manganreichen) intermetallischen Phasen. Dabei handelt es sich um
keine stochiometrische Phase, Simulationen ergeben eine Zusammensetzung von (Al-
Si)0,825Mn0,175. Bis zum Erreichen der eutektischen Temperatur wird diese Ausscheidung
weiter gebildet. Zuvor jedoch setzt das Wachstum der Dendriten (welche nahezu aus rei-
nem Aluminium bestehen) bei etwa 617 ◦C ein, wie auch bei der reinen binären Legierung.
Bei Erreichen der Temperatur des ternären Eutektikums (welche etwa 1 Kelvin unter-
halb der binären eutektischen Temperatur liegt) erstarrt die gesamte restliche Schmelze.
Hierbei werden hauptsächlich wieder Aluminium- und Silizium-Lamellen gebildet, welche
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jedoch geringe Mengen der manganreichen Phase einschließen.
In Abbildung 4.3 werden die Molanteile der einzelnen Phasen gegen die Temperatur dar-
gestellt.
Abbildung 4.3  Phasenanteile der Al-Si7-Mn1-Legierung. Obwohl die Manganphasen nur
einen geringen Anteil der Probe ausmachen, haben sie einen großen Einfluss auf die Gefü-
gebildung, wie noch gezeigt werden wird.
Streng genommen bilden die intermetallische und die aluminiumreiche Phase ein binäres
Eutektikum. Dass dennoch Aluminiumdendriten gebildet werden, ist zunächst rätselhaft.
Es handelt es sich dabei um ein getrennt wachsendes Eutektikum (engl.: divorced eutec-
tic), welches keine der zuvor erläuterten eutektischen Muster bildet (Abb. 2.3). Hinzu
kommt, dass die intermetallischen Phasen nur einen geringen Bruchteil der Probe ausma-
chen, weshalb weiterhin, wie im binären Fall, Dendritenbildung stattfindet, jedoch nicht
mehr zwingend als primäre Phase.
Die in Abb. 4.3 dargestellt theoretische Reihenfolge der Phasenbildung muss bei einer
realen Erstarrung nicht eingehalten werden. Auf Grund einer höheren Erstarrungsent-
halpie der intermetallischen Phase kann zu deren Bildung eine größere Unterkühlung
notwendig sein als zur Formung von Aluminiumdendriten. Dadurch wird eine Bildung
von Dendriten noch vor der Ausscheidung der manganreichen Phase möglich.
Gerade dieses Zusammenspiel von Dendriten und Manganphasen ist bisher nicht ausrei-
chend erforscht. Ob die Dendriten die intermetallischen Phasen überwachsen oder aber
vor sich her in die Schmelze treiben, soll im Rahmen dieser Arbeit genauer untersucht
werden. Insbesondere auf die Strömung der Schmelze im interdendritischen Raum ist ein
großer Einfluss der dort vorhandenen Ausscheidungen zu erwarten.
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4.1.2. Einfluss von Strömung
Bisherige Untersuchungen zum Strömungseinfluss bei der gerichteten Erstarrung von Al-
Si7-Mn1 wurden von S. Steinbach und L. Ratke anhand von rotierenden Magnetfeldern
durchgeführt [46]. Der stationäre Zustand, welcher bei einer Erstarrung mit konstanter
Geschwindigkeit erreicht wird, ist in Abbildung 4.4 dargestellt.
Abbildung 4.4  Zweiphasengebiet (Al-Si7-Mn1) mit manganreichen Ausscheidungen in
der Schmelze. Diese werden laut Phasendiagramm vor den Dendriten gebildet. Die Längen-
angaben entsprechen einem Gradienten von 3K/mm. Die Darstellung der Dendritenarme
und -abstände ist nicht maßstabsgetreu.
Obwohl die Manganausscheidungen nur einen geringen Anteil der Schmelze ausmachen,
konnte von Steinbach und Rakte [46] beobachtet werden, dass die magnetisch induzier-
ten Strömungen bei der ternären Legierung keinen signifikaten Einfluss mehr auf die
Vergröberung der Dendritenstruktur zu haben schienen. Dies steht im Widerspruch zu
der erwarteten erhöhten Vergröberung durch Strömung (siehe Abschnitt 2.2.3). Ähnliche
Ergebnisse lieferten Untersuchungen von Proben aus Al-Si7-Fe1, welche eine vergleich-
bare intermetallische Phase im interdendritischen Raum bilden.
Daher wurden Vermutungen über einen barrier effect, etwa Abgrenzungseffekt, der
intermetallischen Phasen innerhalb der Schmelze aufgestellt. Möglicherweise blockieren
diese Ausscheidungen ein Eindringen der induzierten Strömung ins Innere der dendrit-
schen Struktur und unterbinden somit eine beschleunigte Vergröberung. Die bisherigen
experimentellen Daten waren allerdings nicht restlos schlüssig, weshalb keine endgütlige
Erklärung der gewonnenen Beobachtung gegeben werden konnte.
An diesem Punkt setzt die vorliegende Arbeit an. Die Untersuchung eines größeren
Spektrums an Erstarrungsgeschwindigkeiten in einem genauer bekannten Strömungsfeld
(durch den Einsatz eines TMF) sollen ein tieferes Verständnis der Erstarrungsvorgänge
liefern.
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4.2. Die Probenherstellung
Die Proben wurden aus hochreinen Komponenten gegossen und von der Werkstatt des
Instituts für Materialphysik maschinell auf die erforderlichen Maße gebracht. Das Alu-
minium stammt von der Hydro Aluminium Deutschland GmbH mit einer Reinheit
von 99,999%, Silizium von spektraler Reinheit wurde vom Crystal Growth Laboratory
Berlin bezogen und 99,7%-reines Mangan von der Haines & Maassen Metallhandels-
GmbH.
Die Komponenten wurden abgewogen und in Tiegelschmelzöfen der Firma Horbach
deutlich über den Schmelzpunkt erhitzt und gerührt, um eine homogene Zusammenset-
zung zu gewährleisten. Nach einem Abguss in eine Stahlkokille wurden die Proben zu
Zylindern (8mm Durchmesser, 100mm Länge) verarbeitet (siehe Abb. 4.5).
Abbildung 4.5  Der Werdegang einer Probe. Von links nach rechts sind die Zwischenstufen
abgebildet vom Rohmaterial zur Probe nach dem Abguss, dem Abdrehen, der Prozessierug
und dem Sägen und Polieren.
Die eigentliche Prozessierung der Proben erfolgte, wie im vorangegangenen Abschnitt
beschrieben, in der Artemis 1 Anlage. Dabei wurden der Temperaturgradient in der
Schmelze auf 3K/mm festgesetzt und die Erstarrungsgeschwindigkeit zwischen 30, 45,
60, 90, 120, 150 und 240µm/s variiert. Nachdem anhand der Kameradaten eine konstante
Erstarrung mit der gewünschten Geschwindigkeit bestätigt werden konnte, wurden die
Proben ausgebaut und symmetrisch zur Höhe der Mitte des Aerogeltiegelbereiches drei
Teile aus diesen herausgesägt (siehe Abb. 4.6).
Abbildung 4.6  Lage der Schliffebenen innerhalb der Proben. Symmetrisch zur Mitte
des Aerogeltiegels wurde jede Probe an vier Stellen zersägt und hieraus zwei Quer- und ein
Längsschliff gewonnen. Maßangaben in Millimetern.
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Die beiden Randstücke wurden mit der zur Mitte zeigenden Schnittseite nach oben auf
einen Probenträger geklebt, um Querschliffe zu erzeugen. Das Mittelstück wurde auf sei-
ner Mantelfläche fixiert und zur Hälfte abgeschliffen, um einen Längsschliff durch die
Probenmitte, parallel zu der Erstarrungsrichtung, zu erhalten. Beim Verkleben der ein-
zelnen Probenteile wurde darüber hinaus auf eine Beibehaltung der Orientierung der
Schliffe zueinander geachtet (keine Rotation der Querschliffe um die Mittelachse). Die
ursprünglichen Kontaktlinien zwischen Längs- und Querschliff, also die Lage der seitli-
chen Kante eines Längsschliffes auf dem zugehörigen Querschliff, verläuft auch auf dem
Probenträger noch in senkrechter Richtung.
Zur Vorbehandlung wurden alle Proben nach dem Aufkleben auf geeignete Probenträger
mit einer Ultrafräse der Firma Reichert-Jung plan gefräst. Abschließend wurden diese
noch von Hand poliert und im letzten Arbeitsschritt mit final - Feinstpoliersuspension
(SiO2 - 0, 1 µm - pH 9,0) von Buehler leicht angeätzt.
4.3. Die Probenuntersuchung
Der Großteil der eigentlichen Untersuchung der polierten Probenschliffe wurde an einem
optischen Mikroskop, einem Axio Imager.A2M der Firma Zeiss, vorgenommen. Soweit
nicht anders angegeben, wurden alle Aufnamen mit einer Auflicht- und Hellfeld-Messung
erzeugt, bei einer Vergrößung um den Faktor 50.
Bei der späteren Untersuchung der Manganphasen wurden zum Teil stärkere Vergrö-
ßerungen oder andere Abbildungsverfahren eingesetzt. Ebenso stammen einzelne Bilder
von Aufnahmen mittels eines Rasterelektronenmikroskops. Diese wenigen Ausnahmefälle
werden im nächsten Kapitel an entsprechender Stelle innerhalb der Auswertung beson-
ders hervorgehoben und erläutert. Der Schwerpunkt dieser Arbeit liegt jedoch auf der
Gewinnung der Gefügekenngrößen, welche zu Beginn erläutert wurden. Dies soll nun im
Einzelnen näher betrachtet werden.
PDAS Der primäre Dendritenabstand ist auf einem Querschliff gut zu erkennen (sie-
he hierzu den Ausschnitt eines beispielhaften Querschliffs in Abbildung 4.7). Beachtet
werden sollte, dass nur Abstände von Dendriten aus demselben Korn gemittelt werden.
Ebenfalls wurde es vom Autor vorgezogen, Ausreißer und andere unsichere Messwerte
nicht zu berücksichtigen, auf Kosten der Anzahl an Messwerten und damit der Statistik.
Wie in jener Abbildung ebenfalls deutlich zu sehen ist, nimmt beim Hineinwachsen eines
Dendriten in eine silizium- und damit eutektikumreiche Region die Dichte an Primär-
stämmen deutlich ab. Daher sind auch Messwerte aus solchen Bereichen zu vermeiden.
Die meisten Dendriten liegen (bei den untersuchten Legierungen) auf einem regelmäßi-
gen, quadratischen Gitter. In diesem Sinne soll in der vorliegenden Arbeit der PDAS
definiert werden als Seitenlänge desjenigen Quadrates, welches der Fläche pro Dendrit
entspricht. Abweichungen von diesem quadratischen Gitter können zu Fehlern bei der
Messung führen. Zwei häufige Arten von solchen Abweichungen sind in Abb. 4.8 darge-
stellt. Im mittleren Fall ist das Gitter in x-Richtung gestaucht und in y-Richtung um
denselben Faktor s gestreckt. Dadurch werden die gemessenen Dendritenabstände in x-
Richtung kleiner und ebenso (entlang einer konstanten Messstrecke) häufiger.
71
Abbildung 4.7  Messung des PDAS. Farbig hervorgehoben sind die einzelnen Körner mit
deutlich unterschiedlicher Orientierung des Kristallgitters. Durch Kreise wurden eindeutig
erkennbare Primärdendriten markiert. Am rechten Rand des Bildes sieht man einen Bereich
mit erhöhtem Anteil an Eutektikum, in welchem keine eigenen Dendriten gebildet wurden,
stattdessen höchstens lange Seitenarme der benachbarten Dendriten hereinragen. In solch ei-
nem Gebiet ist mit unregelmäßigem Wachstum der Dendritenarme zu rechnen, daher sollten
aus solchen Gebieten keine Messwerte entnommen werden.
Sei o.B.d.A. der ursprüngliche Wert für den PDAS gleich 1 und dieser N-mal entlang einer
Außenkanten des untersuchten Bereiches messbar (in der Abbildung ist N=2, schwarze
Pfeile links), dann führt die Gitterverzerrung zu einer (N · s)-fachen Messung des Wertes
1/s in x-Richtung; in dazu orthogonaler Richtung wird (N · 1/s)-mal der Wert s gemes-
sen.
Bildet man das arithmetische Mittel über diese Messwerte, erhält man:
λx1 =
Ns · 1/s
Ns
= 1/s (4.1)
λy1 =
N/s · s
N/s
= s (4.2)
⇒ λ1 = N +N
N(s+ 1/s)
=
2
s+ 1/s
(4.3)
Der erhaltene Messwert ist also kleiner als der eigentliche Wert, weil die kleinen Abstände
zu häufig gemessen wurden.
Werden hingegen alle Abstände innerhalb der betrachteten Fläche gemessen (zu den
schwarzen Pfeilen kommen die braun gestrichelten hinzu, Mitte), verändert sich der ge-
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Abbildung 4.8  Abweichungen von der regulären Dendritenanordnung. Links der Idealzu-
stand, in der Mitte ein verzerrtes Gitter (hier um den Faktor 2), rechts ein Gitter mit einer
verschobenen Reihe. Man beachte, dass die Dendritendichte pro Fläche in allen drei Fällen
gleich ist. Im abgebildeten Beispiel liegen immer vier Dendriten innerhalb der hervorgeho-
benen Fläche (Dendriten am Rand der Fläche sind anteilig zu zählen).
messen Wert wie folgt:
λx1 =
(Ns ∗N/s) · 1/s
Ns ∗N/s = 1/s (4.4)
λy1 =
(N/s ∗Ns) · s
N/s ∗Ns = s (4.5)
⇒ λ1 = N
2/s+N2s
N2 +N2
=
s+ 1/s
2
(4.6)
Der nun erhaltene Messwert ist größer als der gesuchte PDAS, um denselben Faktor wie
in der vorigen Rechnung.
In der Praxis sind für den Streckungsfaktor s kleinere Werte als 2 zu erwarten, realistisch
sind Maximalwerte um 1,75. Dies führt zu einem maximalen Fehler in der Messung des
PDAS von 16%. Solch eine Abweichung ist beachtlich, da die Schwankungsbreite der
Messwerte aller Geschwindigkeiten nur etwa 40% des Maximalwertes beträgt.
Der Messfehler wird jedoch geringer, wenn bei der Auswertung darauf geachtet wird,
Messwerte ausgewogen auf beide Gitterrichtungen zu verteilen. Um diese Schwankungen
gänzlich zu vermeiden, muss aus den Mittelwerten in Richtung beider Gitterachsen λx1
und λy1 das geometrische Mittel gebildet werden, also (λ
x
1 · λy1)1/2.
Diesem Schema folgend, wurden in der vorliegenden Arbeit alle PDAS-Messwerte eines
Mikroskopbildes nach Korn und Orientierung sortiert. Die arithmetischen Mittelwerte
wurden für beide Achsrichtungen getrennt gebildet und hieraus der geometrische Mittel-
wert berechnet. Bei Schliffbildern, die ein stark verzerrtes Gitter aufwiesen (also λx1 und
λy1 deutlich unterschiedlich waren), konnte hierdurch ein merklich genauerer Gesamtwert
erzielt werden. Die Werte der einzelnen Körner wurden wiederum arithmetisch gemittelt,
gewichtet nach der Anzahl an Messwerten, die in ihre Bestimmung eingeflossen waren.
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Als Fehler wurde die Standardabweichung aller Messwerte von jenem endgültigen Mess-
wert bestimmt.
Eine andere Art der Abweichung von einem quadratischen Gitter ist rechts in derselben
Abbildung 4.8 dargestellt. Ist eine Reihe von Dendriten gegenüber den benachbarten
versetzt, so wird der direkte Abstand zwischen zwei Dendriten hierdurch vergrößert. Die
blau gepunkteten Pfeile zeigen mögliche Messlängen, welche allesamt zu große Werte lie-
fern.
Dieser Messfehler kann jedoch vermieden werden, wenn immer die Abstände der un-
terschiedlichen Dendritenreihen entlang der Kristallachsen gemessen werden (schwarze
Pfeile).
In Abbildung 4.9 ist ein Ausschnitt eines realen Schliffbildes dargestellt, in welchem diese
beiden Abweichungen der Dendritenanordnungen zu beobachten sind, sowie Mischformen
hieraus.
Abbildung 4.9  Reale Dendritenanordnung und die Messung des PDAS. Die Abbildung
wurde vom Autor gewählt, weil sie eine große Anzahl an Primärdendriten enthält, welche
auch die oben beschriebenen Schwankungen in der Dendritenstruktur zeigen. In der Regel
lassen sich nur deutlich kleinere Körner finden und entsprechend weniger Messwerte pro
Querschliff sammeln. Eine quadratische Mittelung der Messwerte unterschiedlicher Orien-
tierung in jedem einzelnen Korn ist dann nicht mehr sinnvoll.
In der Regel wurden die Messwerte für den ersten und zweiten Querschliff einer Geschwin-
digkeit gemittelt (wieder gewichtet nach der Anzahl an Messwerten). Der Vergleich der
Messwerte beider Schliffe stellt eine hervorragende Kontrollfunktion gegen Mess- und
Rechenfehler bei der Messwertbestimmung dar.
Eine Ausnahme hierzu wurde bei zwei Proben gemacht, welche auch nach gewissenhafter
Korrektur deutliche Abweichungen im gemessen PDAS der beiden Querschliffe gezeigt
haben. In diesen Fällen konnte auf dem jeweils zugehörigen Längschliff erkannt werden,
dass bei der Haltephase (vor Beginn der Erstarrung) die Temperaturen nicht hoch genug
waren. Dies führte dazu, dass die Erstarrung zu dicht am später ausgewerteten Pro-
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benbereich begann. Obwohl die Infrarotdaten eine konstante Erstarrungsgeschwindigkeit
über die gesamte Tiegellänge anzeigen, war die Zeitdauer nach Beginn der Abkühlung
zu kurz, um eine konstante Gefügeordnung zu erzielen (siehe Abb. 4.10). In solch einem
Fall wurden nur die Messwerte des zweiten Querschliffs berücksichtigt.
Abbildung 4.10  Längsschliff der Anfangsphase einer Erstarrung mit einer Geschwindig-
keit von 0,09 mm/s. Dargestellt werden die ersten 5 mm des Schliffes. Obwohl die Haltephase
vor Beginn der Abkühlung etwa 250 Sekunden zurück, und damit 22,5 mm links vom Rand
des Schliffes liegt, ist eine deutliche Gefügeänderung nach ca. 2 mm zu sehen. Die Messwerte
des ersten Querschliffs (welcher links an den Längsschliff anschließt) wurden daher in der
weiteren Auswertung nicht berücksichtigt.
SDAS Aus den erhaltenen Längsschliffen können die Abstände der Sekundärarme ent-
nommen werden (siehe Abb. 4.11 links). Wie bereits erwähnt, ist hierbei die Ausrichtung
der Dendriten parallel zur Schliffebene entscheidend. Bereits geringe Winkelabweichun-
gen führen dazu, dass die meisten Dendriten schräg angeschnitten werden. An den Enden
werden nur die Seitenarme geschnitten, der Hauptstamm wird dazwischen von einer Sei-
te durch die Mitte zur anderen Seite durchtrennt. Wie die Abbildung ebenfalls deutlich
zeigt, ist eine zweifelsfreie Identifizierung der Sekundärarme am einfachsten direkt am
Hauptstamm. Dies entspricht dem Wert für λ′2, der Abstand der ersten Instabilität. Um
jedoch Vergröberung und vor allem Strömungseinflüsse nachweisen zu können, sind Werte
aus dem inderdendritischen Raum zu entnehmen. Im Idealfall findet man zwei paralle-
le Dendriten, welche in ihrer Mitte ein reguläres Gefüge an Zweitarmen aufweisen. Ein
einzelner Dendrit, der an ein siliziumreiches Gebiet angrenzt, welches hauptsächlich aus
Eutektikum besteht, kann in diesem Bereich starke Anzeichen von Vergröberung aufwei-
sen.
Daher ist bei der Auswertung der Schliffbilder große Sorgfalt und Konstanz in der (grund-
sätzlich subjektiven) Auswahl von Sekundärarmen und der Wertebestimmung des SDAS
entscheidend.
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Abbildung 4.11  Messung des SDAS (links) und TDAS (rechts). Wie im dargestellten
Längsschliff (links) deutlich zu erkennen, nimmt der Abstand der Zweitarme mit zunehmen-
der Entfernung vom Hauptstamm ebenfalls zu. Zweifelsfrei erkennbar ist nur der Abstand
der ersten Instabilität λ′2 (obere rote Markierung). Die vergröberten Werte für λ2 sind mög-
lichst in der Mitte zwischen zwei benachbarten Dendriten zu messen (mittlere Markierung),
weil hier der größtmögliche Einfluss von Strömung erwartet wird. Einzelne Dendriten, welche
an Zonen reich an Eutektikum grenzen, können auch überdurchschnittlich große Sekundär-
armabstände aufweisen und die Messung verfälschen (untere Markierung).
Rechts ein Ausschnitt aus einem Querschliff. Zur Bestimmung des TDAS werden die Ab-
stände zwischen den längsten Tertiärarmen eines Dendriten gemessen. Im Bild markiert
wurden jene Arme, welche zur Bestimmung des TDAS berücksichtigt wurden. Die meisten
Arme der oberen Bildhälfte wurden nicht gewertet, da hier die Entscheidung, welche der
Ausscheidungen als vergröberte Arme zu gewichten sind, nach Eindruck des Autors nicht
zweifelsfrei getroffen werden konnte.
TDAS Der Abstand zwischen tertiären Dendritenarmen kann wiederum aus den Quer-
schliffen entnommen werden. Um auch hier eine Vergröberung durch Strömung beob-
achten zu können, sind erneut Messwerte zu bevorzugen, welche aus interdendritschen
Bereichen stammen (siehe Abb. 4.11 rechts). Mustergültige Tertiärarme sollten an den
Spitzen dicker werden und einige benachbarte Arme überholt haben.
Auch bei dieser Messung ist auf strikte Beibehaltung einheitlicher Bewertungskriterien
für alle untersuchten Proben zu achten.
Makrosegregation Je nach Orientierung des Magnetfeldes ist eine Anreicherung von
Lösungsatomen und somit ein höherer Anteil an eutektisch erstarrter Probe, entweder in
der Probenmitte oder am Rand zu erwarten.
Die Magnetfeldstärke und die Geschwindigkeiten der induzierten Strömung sind immer
konstant. Das Verhältnis aus Strömungs- und Erstarrungsgeschwindigkeit sollte das Aus-
maß dieser Segregation bestimmen, mit abnehmender Erstarrungsgeschwindigkeit sollte
die Segregation zunehmen.
Eine quantitative Messung der Segregation ist nur bedingt möglich. Kontrast und Hel-
ligkeit der einzelnen Aufnahmen schwanken von Bild zu Bild. Die Bestimmung eines
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Grauwertes, welcher die Grenze zwischen Dendrit und Eutektikum angibt, ist von der
subjektiven Einschätzung des Betrachters abhängig.
Abbildung 4.12 zeigt zwei beispielhafte Schliffe aus Erstarrungen mit langsamer Ge-
schwindigkeit (0,03 bzw. 0,045mm/s) und unterschiedlicher Orientierung des TMF. Bei
Abbildung 4.12  Querschliffe einer Erstarrung bei einer TMF-Ausbreitungsrichtung nach
oben (links) und nach unten (rechts). Dargestellt ist zum einen die eutektische Phase (grün)
und zum anderen der innere Probenbereich (rote Ellipse). Zu erkennen ist deutlich, dass
sich Eutektikum einmal mehr am Rand und einmal näher zur Probenmitte anhäuft. Der
äußerste Probenrand wird immer etwas stärker beschliffen, daher dunkler abgebildet und
somit fälschlicherweise als Eutektikum gewertet.
den Aufnahmen wurden alle Bildpunkte oberhalb einer bestimmten Schwelle des Grau-
wertes markiert und als eutektische Phase festgelegt. Dann wurden in senkrechter und
waagrechter Richtung die Achsen jedes Probenquerschnitts gemessen und eine innerer
Ellipse festgelegt, deren Hauptachsen gerade 60% jener Messwerte betragen. Diese El-
lipse trennt die zuvor berechneten Bereiche unterschiedlicher Strömungsrichtung (siehe
Abschnitt 2.3.1). Anschließend wird der Flächenanteil an Eutektikum für den inneren
Bereich und die gesamte Probe bestimmt. Diese Werte schwanken absolut noch stark in
Abhängigkeit des zuvor festgelegten Schwellwertes. Bildet man jedoch das Verhältnis der
Flächenanteile (gesamte Probe zu innerem Bereich), so wird diese Schwankung weitest-
gehend eliminiert. Dies soll noch genauer begründet werden.
Bei der Erzeugung der Mikroskopbilder wird eine Shadingkorrektur angewandt, welche
großflächige Helligkeitsunterschiede auf Grund systematischer Fehler (Kameraempfind-
lichkeit, Abbildungsfehler) korrigiert. Ist diese beliebig genau, sollten alle Dendriten oder
eutektischen Phasen einer Aufnahme, unabhängig von ihrer Position auf dem Abbild,
die gleiche Helligkeit besitzen. An den Rändern zwischen den beiden Phasen liegen die
Grauwerte dazwischen. Es wird dann ein Schwellwert gewählt, welcher Dendriten und
Eutektikum bestmöglich trennt.
Ein reales Bild weist jedoch Helligkeitsschwankungen auf. Wird der Schwellwert so hoch
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angesetzt, dass alle eutektischen Phasen ausgewählt werden, gelingt dies meist nicht,
ohne hierbei auch Bereiche, welche innerhalb von Dendriten liegen, fälschlicherweise ein-
zuschließen. Daher ist die Trennung der beiden Phasen nur endlich genau möglich. Der
Schwellwert kann hierbei innerhalb eines Bereiches variiert werden, ohne die Qualität der
Trennung (nach der subjektiven Einschätzung des Untersuchenden) zu beeinflussen, sehr
wohl jedoch die resultierenden Phasenanteile.
Eine Verschiebung des Schwellwertes in diesem Bereich sollte in guter Näherung alle
Phasen gleichermaßen betreffen und daher zu einer relativen Anteilsverschiebung führen,
welche im Probeninneren anteilig ebenso groß ist wie am Rand. Daher variieren zwar
unter kleinen Verschiebungen des Schwellwertes die Phasenanteile innen und außen, ihr
Verhältnis bleibt jedoch annähernd gleich.
Ebenso wird durch das mechanische Polieren der Proben deren äußerer Rand immer etwas
stärker abgeschliffen und damit beim Mikroskopieren dunkler abgebildet als der restliche
Schliff. Dies führt dazu, dass nach der Binarisierung der Bilder die Proben scheinbar von
einer eutekischen Hülle umgeben sind, was natürlich physikalisch unsinnig ist.
Es war jedoch nicht ohne unverhältnismäßig großen Aufwand möglich, den Probenrand
bei der Auswertung der Phasenanteile auszuschließen. Denn beim Erstarren passt sich
die Probenform natürlich der Tiegelbohrung formschlüssig an, weshalb der Umfang eines
Querschliffs keinen perfekten Kreis mehr darstellt.
Somit wird bei jeder Messung ein etwas überhöhter Anteil eutektischer Phase am Rand
einer Probe gemessen, unabhängig von der Orientierung des Magnetfeldes und damit der
Strömungsrichtung. Daher sind für entgegengesetzte TMF-Orientierungen nicht zwin-
gend Messwerte zu erwarten, welche symmetrisch um den Wert 1 herum liegen.
Wie schon bei den vorherigen Messgrößen wurden auch bei der Segregationsmessung die
Werte beider zur selben Geschwindigkeit gehörenden Querschliffe gemittelt. Ausnahmen
bilden die zuvor geschilderten Ausnahmen, bei denen auf Grund zu geringer Anfangstem-
peraturen große Abweichungen zwischen dem erstem und zweiten Querschliff gefunden
wurden. Hier wurde der Messwert des ersten Querschliffs vernachlässigt, da an dieser
Position innerhalb der Probe nicht von stabilen Erstarrungsbedingungen ausgegangen
werden kann.
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5. Ergebnisse und Dikussion
In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse der Experimente vorgestellt und eine Diskus-
sion dieser Resultate vorgenommen.
Da die Erklärung einiger Messergebnisse erst durch Berücksichtigung der Deutung an-
derer Teile der Daten möglich ist, wurde die Reihenfolge der einzelnen Abschnitte so
gewählt, dass sich ein fließendes Verstehen ergibt und der logische Zusammenhang der
Interpretationsbausteine erhalten bleibt. Es soll zu Beginn auf die Wirkung der TMF-
Strömung eingegangen werden, zunächst allgemein und dann am Beispiel der binären
Legierung; abschließend wird der Einfluss der Manganphasen in der ternären Legierung
erläutert.
5.1. Makrosegregation
Schwankungen in der Verteilung der eutektischen Phase über den Probenradius wur-
den nicht für alle, sondern nur für die ternären Proben, gemessen. Die Messung ist zum
einen quantitativ wenig aussagekräftig, da zur Unterscheidung der beiden Hauptphasen
(Aluminiumdendriten und eutektische Lamellen) ein Schwellwert nach subjektiver Ein-
schätzung des Autors vorgenommen werden muss. Zum anderen ist die Analyse sehr zeit-
aufwändig, da der Probenquerschnitt beim Erstarren die Form der Bohrung im (teilweise
gesprungenen und damit verzogenen) Aerogeltiegel annimmt und deshalb Abweichungen
von einem perfekten Kreis zustande kommen. Die Bestimmung des inneren Bereiches des
Probenquerschnitts (genähert durch eine Ellipse, deren Achslängen 60% der Gesamtlän-
ge betragen, siehe Abschnitt 2.3.1) muss somit von Hand erfolgen.
Daher wurde diese Messung nur für die Querschliffe des ternären Probensystems durch-
geführt. Für den binären Fall sind völlig analoge Resultate zu erwarten. Abbildung 5.1
zeigt das Ergebnis dieser Messung. Deutlich zu erkennen ist ein Unterschied in der Vertei-
lung der Phasen für entgegengesetzte Orientierungen des Magnetfeldes. Wie zu erwarten,
häuft sich die eutektische Phase für die TMF-Richtung down im Probeninneren, am
Rand hingegen, wenn das Magnetfeld (und damit auch die Strömung) in diesem Bereich
aufsteigen (up).
Zunächst auffällig ist, dass grundsätzlich nur Werte größer als eins auftreten. Für eine
Ansammlung eutektischer Phase in der Probenmitte würde man einen Wert kleiner als
eins erwarten. Dies ist jedoch auf die zuvor beschriebene Abflachung der Probenschliffe
am Rand zurückzuführen, wodurch dieser stets als zur eutektischen Phasen gehörend
identifiziert wird.
Am ausgeprägtesten ist der Segregationsunterschied bei kleinen Erstarrungsgeschwin-
digkeiten. Nimmt die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront zu, wird der Einfluss des
Magnetfeldes immer geringer. Dies ist auf das Verhältnis von (gleich bleibender) Strö-
mungsgeschwindigkeit zur Geschwindigkeit der Erstarrung zurückzuführen.
Für Geschwindigkeiten kleiner als 0,06mm/s wird ein Sättigungsbereich der Segregati-
on sichtbar. Das Verhältnis des relativen Anteils eutektischer Phase der beiden TMF-
Orientierungen steigt nicht weiter an, sondern bleibt annähernd konstant.
Dies war zu erwarten. Bei kleinen Geschwindigkeiten ist der Ausstoß an frischen Lö-
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Abbildung 5.1  Radiale Verteilung des Anteils eutektischer Phase (Al-Si7-Mn1) bei unter-
schiedlichen Erstarrungsgeschwindigkeiten. Deutlich zu erkennen ist ein höherer Anteil der
eutektischen Phase am Rand der Proben bei einer TMF-Ausrichtung nach oben (up). Der
zusätzlich eingezeichnete Messwert bei 0,09mm/s wird im Text erläutert. Nicht dargestellt
sind die Werte der Erstarrung ohne Magnetfeld, diese liegen in etwa zwischen den Werten für
die beiden Orientierungen des TMF, sie schwanken jedoch, da sich zufällige Strömungswirbel
in alle Richtungen bilden können.
sungsatomen in die Schmelze hinein so gering, dass es zu einem Gleichgewicht zwischen
Aufstau durch TMF-Strömung und Konzentrationsausgleich durch diffusiven Rückfluss
kommt. Bei steigender Erstarrungsgeschwindigkeit kann die induzierte Strömung immer
weniger Atome durch das Dendritennetzwerk hindurch an den Rand spülen, bevor es zu
einer völligen Erstarrung kommt. Die Segregation nimmt dadurch ab.
Der Messwert für 0,09mm/s bei einer TMF-Orientierung nach oben bedarf einer geson-
derten Erläuterung. Der originale Messwert ist als gefüllt roter Balken dargestellt; wie
deutlich zu erkennen, ist er sogar kleiner als der zugehörige blaue Balken. Dies liegt vor
allem an der Auswertung des ersten Querschliffs dieser Probe, welche in Abbildung 5.2
dargestellt ist. Eine Korrektur dieser Messung führte zu dem schraffierten Messwert, wel-
cher ebenfalls in dem Diagramm zu sehen ist.
Zum einen weist das Bild des Querschliffs einen Helligkeitsgradienten von einer Seite zur
anderen auf. Dendriten erscheinen auf der rechten Bildhälfte dunkler als auf der linken,
was in der Auswertung wie eine Segregation aussieht. Eine vergrößerte Betrachtung zeigt
jedoch, dass die rechte Seite, welche scheinbar mehr Eutektikum enthält, viele Dendriten
aufweist, deren Ränder abgeschnitten und zur eutektischen Phase gezählt wurden. Ana-
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Abbildung 5.2  Phasenerkennung des zweiten Querschliffs bei 0,09mm/s (Al-Si7-Mn1).
Eutektikum rot, Dendriten gelb. Deutlich zu sehen ist die scheinbare Segregation auf Grund
der Helligkeitszunahme von rechts nach links. Die Vergrößerungen zeigen eindeutige Fehl-
zuordnungen in Form von gelben Punkten im Eutektikum links und von roten Anteilen von
Dendriten rechts. Zusätzlich wurden zwei Kreisumfänge mit dem ursprünglichen Probenradi-
us eingezeichnet. Dies ist auf einen Sprung des Aerogeltiegels, den dadurch hervorgerufenen
Versatz der beiden Tiegelteile und die damit erfolgte Vergrößerung der Querschnittsfläche
zurück zu führen.
log dazu enthält die linke Bildhälfte gelbe Pixel innerhalb der eutektischen Phase.
Eine mögliche Ursache hierfür könnte in einer ungleichmäßigen Ätzung der Probe zu fin-
den sein. Es könnte beim Polieren der Probe zu einer Arbeitsunterbrechung gekommen
sein, wodurch die basische Lösung nicht gänzlich von der Probe entfernt wurde.
Dennoch ist darüber hinaus zu beobachten, dass in der Tat das Gefüge der linken und
rechten Seite unterschiedlich zu sein scheint. Die Dendriten der linken Seite stehen näher
zusammen, die der rechten sind von mehr Eutektikum umgeben. Dies ist erstaunlich, vor
allem, da der erste Querschliff derselben Probe dies nicht zeigt. Möglicherweise kann dies
auf das Zerspringen des Aerogeltiegels während der Prozessierung zurückzuführen sein.
Wie in früheren Abschnitten erläutert, erfordert das Erstarren einer Probe mit einer ex-
akt bekannten Geschwindigkeit oftmals mehrere Durchläufe zur Justierung. Durch die
thermische Ausdehnung des gesamten Aufbaus kommt es zu Spannungen auf den Tie-
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gel, welche diesen oftmals springen lassen. Auf Grund der Einspannung des Tiegels ist
danach in der Regel dennoch eine weitere Prozessierung möglich. Nur wenn der Tiegel
auseinander fällt, muss der Versuch abgebrochen werden.
Bei der in Frage stehenden Probe ist der Tiegel eindeutig gesprungen, die beiden Hälften
haben sich dabei leicht versetzt (die Mittelpunkte der eingezeichneten Kreise liegen et-
wa 585µm auseinander). Diese geringe Abweichung der Querschnittfläche hat auf das zu
erwartende Strömungsprofil nur einen zu vernachlässigenden Einfluss - es sei denn, der
Sprung des Tiegels wäre gerade zu dem Zeitpunkt geschehen, als die Erstarrungsfront
sich durch den beobachteten Bereich bewegt hat. Eine Aufweitung der Tiegelbohrung
führte unweigerlich zu einem Nachfließen frischer Schmelze von oben in das freiwerdende
Tiegelvolumen und damit zu einer kurzzeitigen Störung des Strömungsmusters. Solch ein
Vorgang könnte die beobachtete Unregelmäßigkeit erklären.
Eine Korrektur des Messwertes konnte vorgenommen werden, indem der betrachtete, als
innen definierte Probenbereich zum rechten Rand hin verschoben und dann mit der
regulären Messung des anderen Querschliffs gemittelt wurde (schraffierter Balken in Ab-
bildung 5.2).
Dieser Effekt der Segregation von schweren Legierungsatomen am Probenrand stellt eine
interessante Möglichkeit zur Oberflächenhärtung da. Bis auf Magnesium sind alle üb-
lichen Legierungszusätze schwerer als Aluminium (12Mg, 13Al, 14Si, 22Ti, 25Mn, 28Ni,
29Cu, 30Zn). Je nach Einsatz eines Werkstücks kann es von Vorteil sein, eine gehärtete
Oberfläche bei gleichzeitig möglichst zähem Inneren zu erlangen. Mit dem Einsatz von
klassischen RMF-Felder wäre dies nicht möglich. Unter dem Einfluss eines TMF in Rich-
tung up jedoch könnten beispielsweise Schrauben oder Gewindestangen aus Aluminium
mit einer gehärteten Oberfläche gefertigt werden.
5.2. Al-Si7
Zunächst sollen die Ergebnisse für die binäre Legierung vorgestellt werden, da diese
einfach gedeutet werden können.
5.2.1. PDAS
Der primäre Dendritenabstand wurde für alle untersuchten Proben mehrfach gemessen,
und es wurde auf eine gewissenhafte und konstante Dateninterpretation geachtet. Abbil-
dung 5.3 zeigt die Ergebnisse für die binären Proben.
Sofort auffällig ist der plötzliche Rückgang der Werte bei Unterschreitung einer Min-
destgrenze für die Erstarrungsgeschwindigkeit. Unterhalb von 0,06mm/s beginnen die
Proben, nicht mehr rein dendritisch zu erstarren, sondern gehen zu einer zellularen Er-
starrung über. Dies ist auch in den Schliffbildern sichtbar, in denen zwar dendritenähn-
liche Strukturen ausgemacht werden können, diese aber nicht mehr so dicht verzweigt
erscheinen. Daher ist in diesem Bereich mit einer Abkehr von dem Potenzgesetz für das
Dendritenwachstum zu rechnen.
Die Messwerte für die Geschwindigkeiten 0,045 und 0,06mm/s liegen jeweils nahe bei
einander, weshalb man ein Maximum des PDAS dazwischen, bei einer mittleren Ge-
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Abbildung 5.3  PDAS (Al-Si7), ohne und mit TMF. Die Datenanpassung wurde für
Geschwindigkeiten ab 0,06mm/s durchgeführt. Darunter zeichnet sich ein Bereich ab, in
welchem keine klassische Dendritenbildung mehr stattfindet. Die Fehlerbalken geben (wie in
allen folgenden Grafiken) die Standardabweichungen der Messdaten an.
schwindigkeit von etwa 0,55mm/s vermuten kann.
Oberhalb dieser Grenze fallen alle drei Kurven gleichmäßig ab. Es wurden Graphen an
diese Messwerte angepasst und der Exponent des Abfalls untersucht. Die Kurve für die
ohne Magnetfeld erstarrten Proben (schwarz, off) wird bestmöglich durch eine Funktion
angenähert, welche der Geschwindigkeit v den Exponenten -0,36 zuweist. Dies entspricht
nicht dem zu erwartenden Exponenten von -0,25. Angesichts der Vielzahl verschiedener
veröffentlichter Werte für Aluminiumlegierungen ist dies jedoch nicht verwunderlich (sie-
he Abschnitt 2.2.3). So wurden zuletzt von Steinbach und Ratke [46] Exponenten von
-0,63, -0,39 und -0,54 gefunden für Al-Si7, Al-Si7-Fe1 und Al-Si7-Mn1.
Die beiden Kurven für mit Magnetfeld erstarrte Proben verlaufen unterhalb der soeben
diskutierten. Das Magnetfeld und die induzierte Strömung reduzieren also, wie erwar-
tet, den Abstand der Primärdendritenstämme. Denn durch die Versorgung mit frischer
Schmelze (arm an Lösungsatomen) wird auch das Wachstum von tertiären Dendriten-
armen unterstützt, welche bei hinreichendem Abstand zu Nachbardendriten zu neuen
Primärstämmen heranwachsen können.
83
Darüber hinaus ist zu bemerken, dass die Orientierung des TMF hierauf einen Einfluss
hat. Bei einer nach oben laufenden Welle ist der PDAS am kleinsten.
Dies lässt sich anhand der zuvor erläuterten Segregation erklären. Bei einer Ausrichtung
des Feldes in aufsteigender Richtung werden Lösungsatome nach außen an den Rand
der Probe geschwemmt. Der Großteil der auswertbaren Dendriten bildet sich somit im
inneren Bereich der Probe. Aus Abbildung 2.13 wird deutlich, dass hier die Strömungsge-
schwindigkeit am stärksten ist. Verglichen mit der entgegengesetzten TMF-Orientierung,
bei welcher sich die Dendriten am Probenrand häufen, ist hier mit einem größeren Ein-
fluss der Strömung auf den PDAS zu rechnen.
5.2.2. SDAS
Ein deutlicher Strömungseinfluss ist ebenfalls für den Abstand der sekundären Dendri-
tenarme zu erwarten. Dieser ist für alle untersuchten Geschwindigkeiten in der Abbildung
5.4 dargestellt.
Abbildung 5.4  SDAS (Al-Si7), ohne und mit TMF. Es werden in beiden Grafiken diesel-
ben Daten dargestellt, die Graphen wurden links mit freien, rechts mit festen Exponenten
an die Messwerte angepasst. Es ist eine Veränderung des Exponenten durch den Strömungs-
einfluss zu sehen, wie auch ein geringfügiger Unterschied in den Werten entgegengesetzter
TMF-Orientierung.
Deutlich zu erkennen ist der Unterschied zwischen den Proben mit und ohne erzwun-
gener Strömung. Zur Überprüfung der theoretisch vorhergesagten Abhängigkeiten des
SDAS von der Erstarrungsgeschwindigkeit wurden an jede Messreihe Graphen folgender
Funktion angepasst:
λ2 = γ · vκ (5.1)
Da die erhaltenen Werte für die Exponenten sehr nahe an den erwarteten Größen (-1/2
und -1/3) lagen, wurde die graphische Anpassung mit auf diese Werte festgelegten Ex-
ponenten wiederholt.
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Anhand der Daten kann somit der erwartete Strömungseinfluss bestätigt werden. Durch
das Hinzuschalten des TMF verschiebt sich der Exponent der Abhängigkeit des SDAS
von der Erstarrungsgeschwindigkeit von 1/3 zu 1/2.
Ebenfalls auffällig sind die durchgehend geringfügig höheren Werte für eine TMF-Aus-
richtung nach oben als nach unten. Der Unterschied ist deutlich geringer als im zuvor
betrachteten Fall des PDAS, aber dennoch auffallend.
Die Erklärung dieses Phänomens erfolgt analog zum vorherigen Abschnitt. Bei einem
TMF in Richtung up treten mehr Dendriten in einer Region von größerer Strömungs-
geschwindigkeit (in der Probenmitte) auf. Hierdurch steigt der Effekt der erhöhten Ver-
gröberung durch Strömung noch weiter an. Der mittlere Wert für den SDAS fällt.
Eine Quantifizierung dieser Erhöhung der Strömungsgeschwindigkeit im Probeninneren
ist schwierig. Zur Simulation der Strömung (siehe Abb. 2.13) wurde ein Hohlzylinder
mit scharf definiertem Boden angenommen. Wie tief die Dendriten in das abgebildete
Strömungsmuster hineinragen und wie sehr sie dieses beeinflussen kann ohne Weiteres
nicht bestimmt werden.
Auf Grund der leichteren Bestimmbarkeit in allen Schliffbildern wurde ebenfalls der ur-
sprüngliche Sekundärarmabstand (λ′2), unmittelbar am Hauptstamm, bestimmt (siehe
auch Abb. 4.11). Wie bereits geschildert ist dieser Wert statistisch deutlich besser be-
stimmbar. Die Ergebnisse hierfür zeigt Abbildung 5.5.
Abbildung 5.5  SDAS' (Al-Si7), ohne und mit TMF. Darstellung wie zuvor, mit Anpas-
sungen mit freien und festen Exponenten. Ein Strömungseinfluss ist nicht erkennbar.
Wie theoretisch vorhergesagt, verläuft die Abhängigkeit von der Erstarrungsgeschwin-
digkeit mit einem Exponenten von -1/2. Es ist kein Einfluss der Strömung erkennbar.
Dies ist jedoch nicht weiter verwunderlich. Auf Grund der Lage dieser Erhebungen dicht
am Primärstamm sind diese durch das umgebende Dendritengeflecht weitestgehend ab-
geschirmt von Strömungen innerhalb der Schmelze. Auch bei langsamer Erstarrung und
somit ausgeprägter Vergröberung der Dendritenäste bleibt der Abstand dieser ersten In-
stabilität messbar. Dies bestätigt die Theorie der periodischen Oberflächeninstabilität
auf der Mantelfläche der primären Dendritenstämme.
85
5.2.3. TDAS
Die im obigen Abschnitt notwendig gewordene Unterscheidung zwischen Sekundärarmen
nah und weit vom Dendritenstamm wirkt auf den ersten Blick etwas willkürlich. Um
eine größere Gewissheit zu erlangen, welche der gemessenen sekundären Dendritenarme
als tatsächlicher SDAS festgelegt werden sollten, wurde ebenfalls der TDAS vermessen
(siehe Abbildung 5.6). Denn zum einen wird für diese Arme eine zu den sekundären völlig
analoge Vergröberung vorhergesagt, zum anderen treten sie stets in vergleichbaren Um-
gebungen innerhalb des dendritischen Geflechtes auf. Der Einfluss der Strömung sollte
daher für alle gemessen tertiären Arme vergleichbar sein.
Abbildung 5.6  TDAS (Al-Si7), ohne und mit TMF. Die Graphen zeigen eine große
Übereinstimmung mit den zuvor gemessenen Werten für den SDAS. Ein Strömungsein-
fluss ist deutlich erkennbar, ein Unterschied zwischen den Kurven unterschiedlicher TMF-
Orientierung jedoch nicht.
Die Grafik zeigt eine gute Übereinstimmung mit den Werten für die vergröberten Sekun-
därarme (SDAS, Abb. 5.4). Dies unterstützt die zuvor getroffene Einteilung in SDAS'
und SDAS.
Es kann festgehalten werden, dass der Einfluss einer strömungsinduzierten Vergröberung
im Inneren des interdendritischen Raumes am stärksten ist. Unmittelbar am Hauptstamm
jedoch kann auch nach Abschluss der Prozessierung die Erstarrungsgeschichte des Den-
driten anhand von Rückständen der ersten Ausscheidungsbildungen noch nachvollzogen
werden.
Eine Unterscheidung zwischen aufsteigendem und abfallendem TMF ist nicht möglich.
Die Kurven für beide Orientierungen liegen aufeinander, und im Rahmen der Messge-
nauigkeit ist kein Unterschied erkennbar. Dies ist auf eine Dämpfung großer Strömungs-
geschwindigkeiten in den tieferen Schichten des interdendritischen Netzwerks sowie eine
zu geringe Genauigkeit der TDAS-Messung zurückzuführen.
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5.3. Al-Si7-Mn1
Mit diesem Verständnis des Einflusses des induzierten Strömungsmusters auf die Erstar-
rung der Proben der binären Legierung soll nun die ternäre Legierung untersucht werden.
5.3.1. PDAS
Die Messung des Abstandes der Dendritenstämme zeigt ein ähnliches Ergebnis wie zuvor.
Zur Übersicht zeigt Tabelle 5.1 die Werte für beide Probensysteme, in Abbildung 5.7 sind
die Werte für die ternären Proben grafisch dargestellt.
v (mm/s) λ1 (µm)
Al-Si7 Al-Si7-Mn1
up down off up down off
0,03 543 588 656 471 498 522
0,045 603 649 723 521 540 567
0,06 609 663 739 566 588 639
0,09 565 592 647 513 546 579
0,12 533 555 600 464 492 525
0,15 495 517 536 444 458 489
0,24 445 440 440 386 389 396
Tabelle 5.1  PDAS für alle gemessenen Proben
Im direkten Vergleich fällt auf, dass die Messwerte der ternären Legierung kleiner aus-
fallen als diejenigen für reines Aluminium-Silizium. Dies ist zu erwarten und stimmt mit
den Ergebnissen früherer Messungen [45] [46] überein. Weiterhin können die aus der Be-
trachtung der binären Proben bereits bekannten Beobachtungen auch für diese Legierung
wiederholt werden.
Es ist erneut ein Übergang von dendritischem zu zellularemWachstum für kleiner werden-
de Geschwindigkeiten zu beobachten. Jedoch liegen die Werte für eine Geschwindigkeit
von 0,045mm/s nun deutlich unter den nachfolgenden bei 0,06mm/s. Im Vergleich dazu
lagen diese beiden Werte bei der binären Legierung (Abb. 5.3) nahe bei einander. Ein
Maximum des PDAS kann somit bei 0,06mm/s oder knapp darüber angenommen wer-
den. Verglichen mit der binären Legierung beginnt das dendritische Wachstum daher bei
einer geringfügig größeren Geschwindigkeit.
Ebenfalls wie bereits im binären Fall liegen die drei Kurven übereinander und laufen bei
zunehmender Erstarrungsgeschwindigkeit zusammen. Für eine Orientierung des TMF
nach oben werden die kleinsten Werte für den PDAS gemessen, ohne Magnetfeld die
größten.
Ein Vergleich der Werte der binären und ternären Messreihen zeigt, dass diese Auftren-
nung der Kurven bei den ternären Proben geringer ausfällt, siehe hierzu Tabelle 5.2.
Es wurde der relative Unterschied der PDAS-Werte sowohl bei aufsteigendem als auch
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Abbildung 5.7  PDAS (Al-Si7-Mn1), ohne und mit TMF. Die Datenanpassung wurde
wieder ab 0,06mm/s durchgeführt. Es ist ein ähnlicher Übergang von zellularem zu dendri-
tischem Wachstum zu sehen wie bei den binären Proben. Insgesamt liegen die Werte unter
denen für binäres Al-Si7.
herabfallendem Magnetfeld zum feldfreien Fall berechnet (also (λ1,off−λ1,TMF)/λ1,off für
TMF entweder up oder down).
Während bei hohen Geschwindigkeiten keine signifikante Tendenz erkennbar ist (für beide
Legierungen ergeben sich in etwa gleich große Werte), ist für kleinere Geschwindigkeiten
ein signifikanter Rückgang der Aufspaltung der Kurven und damit des Einflusses der
Strömung auf den primären Dendritenarmabstand beim Übergang von der binären zur
ternären Legierung zu verzeichnen.
Dies kann durch die Bildung von intermetallischen Phasen innerhalb der Schmelze, noch
oberhalb der Dendritenspitzen, erklärt werden. Diese haben einen dämpfenden Einfluss
auf das Strömungsfeld und behindern ein Eindringen in das interdendritische Gefüge.
Eine ausführlichere Erklärung dieser Beobachtung wird im folgenden Abschnitt gege-
ben. Denn auch bei der Messung der übrigen Dendritenkenngrößen ist ein Rückgang des
Strömungseinflusses bemerkbar.
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v (mm/s) (λ1,off − λ1,up)/λ1,off (λ1,off − λ1,down)/λ1,off
Al-Si7 Al-Si7-Mn1 Al-Si7 Al-Si7-Mn1
0,03 17,2% 9,8% 10,4% 4,6%
0,045 16,6% 8,1% 10,2% 4,8%
0,06 17,6% 11,4% 10,3% 8,0%
0,09 12,7% 11,4% 8,5% 5,7%
0,12 11,2% 11,6% 7,5% 6,3%
0,15 7,6% 9,2% 3,5% 6,3%
0,24 -1,1% 2,5% 0,0% 1,8%
Tabelle 5.2  Relative Abnahme des PDAS durch Strömungseinflüsse und der Vergleich
beider Probensysteme. Eindeutig zu erkennen ist ein größerer Strömungseinfluss für die
binäre Legierung als für die ternäre bei kleinen und mittleren Geschwindigkeiten. Nur bei
sehr schnellen Erstarrungen (und damit einem insgesamt nur noch sehr geringen Einfluss
der Strömung) verschwindet dieser Unterschied im Rauschen.
5.3.2. SDAS
Die Messung der Sekundärarme zeigt ein unerwartetes Ergebnis bei den Proben der
tenären Legierung, siehe Abbildung 5.8.
Abbildung 5.8  SDAS (Al-Si7-Mn1), ohne und mit TMF. Darstellung wie zuvor. Im
Gegensatz zur binären Legierung ist kein Strömungseinfluss erkennbar.
Es ist kein Strömungseinfluss mehr erkennbar, alle drei Kurven liegen im Rahmen der
Messgenauigkeit aufeinander. Daher ist auch zu erwarten, dass die Abstände der primären
Oberflächeninstabilität λ′2 ebenfalls nicht vom TMF verändert werden (Abb. 5.9).
In Übereinstimmung mit diesen Ergebnissen ist für den Abstand der Tertiärarme ebenso
eine Überlagerung der drei Messkurven zu erwarten.
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Abbildung 5.9  SDAS' (Al-Si7-Mn1), ohne und mit TMF.
5.3.3. TDAS
Abbildung 5.10 zeigt die Ergebnisse der Messung des TDAS für die Proben der ternären
Legierung.
Abbildung 5.10  TDAS (Al-Si7-Mn1), ohne und mit TMF. Die Graphen bestätigen die
vorherige Messung des SDAS, sie liegen ebenfalls alle aufeinander.
Diese Grafik, zusammen mit den beiden zuvor, zeigt deutlich, dass der Einfluss der indu-
zierten Strömung auf die Abstände der Dendritenarme unterdrückt werden kann, indem
nur ein Prozent Mangan zu dem Probenmaterial hinzugefügt wird.
Eine Erklärung muss das Phasendiagramm und der Erstarrungspfad der Proben hierin
liefern (vgl. Abb. 4.2). Die Hinzugabe von Mangan bewirkt eine Bildung von intermetal-
lischen Phasen bei vergleichsweise hohen Temperaturen, noch bevor es zur Bildung von
Dendriten kommt. Im vorliegenden Fall der gerichteten Erstarrung bedeutet dies, dass
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sich etwa 5mm oberhalb der Dendritenspitzen erste kleine Ausscheidungen innerhalb der
Schmelze bilden. Deren Dichte nimmt in absteigender Richtung weiter zu. Obwohl diese
Phasen nur einen geringen Bruchteil der Schmelze ausmachen (etwa 2,8% bei Erreichen
der eutektischen Temperatur), haben sie eine deutlich dämpfende Wirkung auf die Strö-
mung. Dies kann anhand von Abbildung 4.4 verstanden werden.
Bei einer Länge von mehreren Millimetern und einem gegenseitigen Abstand von unter
einem Millimeter muss man sich die Dendriten und ihr Gefüge als sehr dichten Den-
dritenwald vorstellen. Selbst ohne Einfluss der intermetallischen Phasen wird deutlich,
dass jede äußere Strömung zu einem Großteil über die Dendriten hinwegt strömt. Dies
bewirkt dies ein Fortschwemmen der bereits gebildeten Ausscheidungen und somit die
beobachtete Segregation zwischen Probenmitte und Probenrand.
Je dichter das Geflecht aus Sekundär- und Tertiärarmen wird, umso weniger kann das
Strömungsfeld hierin eindringen. Es ist vorstellbar, dass die manganreichen Phasen durch
die Strömung zwischen die Dendritenarme gedrückt werden. Hierdurch werden diese Zwi-
schenräume noch weiter verstopft und ein Strömungseinfluss auf die darunterliegenden
Schichten ausgelöscht. Die Vergröberungsprozesse von SDAS und TDAS, welche vor al-
lem in den tieferliegenden Schichten der mushy zone stattfinden, werden daher durch das
Magnetfeld nicht beeinflusst.
Der im Gegensatz hierzu dennoch verbleibende Einfluss auf den PDAS kann auf Grund
des größeren Abstands der Primärarme erklärt werden. Das Heranwachsen eines tertiären
Armes zu einem eigenständigen Primärdendriten wird vom Anstau an Lösungsatomen
behindert, welcher aus dessen Wachstum und dem seiner Nachbardendriten resultiert.
Die induzierte Strömung entspringt höherliegenden Schichten der flüssigen Phase und
trägt somit lösungsatomärmere (und damit höherschmelzender) Schmelze. Auch eine nur
geringe Umspülung des Diffusionsfeldes der Tertiärarme kann diese im Wettstreit mit
den vorhandenen Dendriten bestehen lassen. Dazu müssen diese nur weit genug aus dem
interdendritischen Geflecht heraus ragen. Daher muss die Strömung nicht ebenso tief in
das interdendritische Gefüge eindringen, um den PDAS zu beeinflussen, wie dies zur Ver-
gröberung von SDAS und TDAS nötig wäre.
Dies erklärt den Strömungseinfluss auf den PDAS des ternären Systems; die mit TMF
gemessenen Werte liegen unter denen ohne induzierte Strömung. Allerdings ist dieser
Einfluss geringer als beim binären Probensystem, was auf einen verbleibenden, geringfü-
gig dämpfenden Einfluss der Manganphasen schließen lässt.
Die gebildeten intermetallischen, manganreichen Phasen sind daher für den Strömungs-
einfluss entscheidend. Daher sollen diese noch eingehender untersucht werden.
5.3.4. Mn-reiche Phasen
Das Phasendiagramm der ternären Legierung zeigt, dass die intermetallische Phase zum
größten Teil kontinuierlich während des Abkühlens, geringfügig jedoch auch plötzlich
bei Erreichen der eutektischen Temperatur gebildet wird (siehe Abb. 4.3). Für die zum
Schluss gebildeten Phasen ist eine feine, kontinuierliche Verteilung innerhalb der eutek-
tischen Lamellen, zu erwarten. Die primär gebildeten Phasen hingegen können einen
Reifezyklus durchlaufen und zusammenhängende Ausscheidungen formen.
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Die folgenden Beispiele zeigen einige verschiedene Typen der gefundenen Mn-Phasen.
Um eine quantitative Aussage über die Art (Verteilung, Form) dieser Ausscheidungen zu
treffen, müssten alle manganhaltigen Phasen einer Probe identifiziert werden. Dies kann
bei einer Auswertung von Hand mittels der Mikroskopaufnahmen unmöglich garantiert
werden. Daher wird weder ein Anspruch auf Vollständigkeit erhoben, noch eine Aussage
über die Häufigkeit des Auftretens getroffen.
Bei manchen Aufnahmen konnte der Kontrast der intermetallischen Phasen gesteigert
werden, indem als Abbildungsmethode der differentielle Interferenzkontrast (DIC) ge-
wählt wurde. Hierbei durchlaufen die Strahlen der Lichtquelle des Mikroskops einen
Polarisationsfilter, wobei sie in zwei zu einander senkrecht polarisierte Wellen getrennt
werden. Danach wird der Strahlengang einer der beiden Strahlen variabel verzögert und
geringfügig (unterhalb der Auflösungslänge des Mikroskops) parallel verschoben. Kleinste
Gangunterschiede der beiden Strahlen auf Grund von Höhenunterschieden der Probeno-
berfläche führen zu einer Interferenz bei der anschließenden inversen Zusammenlegung
beider Wellen. Dies ergibt einen Farbkontrast, dessen Farbton sich über die variable
Verzögerung des einen Strahles nach Belieben verstellen lässt, um bestmöglich die ge-
wünschten Konturen erkennen zu können.
Die unterschiedliche Zusammensetzung verschiedener Phasen resultiert in einer unter-
schiedlichen Härte und Resistenz gegen das Ätzmedium. Mit etwas Glück können daher
die Mn-Phasen bei einer DIC-Messung deutlich hervorstechen.
Die Abbildungen 5.11 bis 5.13 zeigen Ausschnitte aus den Schliffbildern unterschiedlicher
Geschwindigkeiten und Magnetfeldorientierungen.
Die Auffindung der intermetallischen Phasen fällt bei Schliffen von Proben mit kleine-
rer Erstarrungsgeschwindigkeit leichter, da diese insgesamt wenigere, größere Strukturen
aufweisen. Dennoch sind auch für große Geschwindigkeiten noch zusammenhängende
Manganstrukturen zu finden.
Fein verteilte, sehr kleine Mn-Phasen lassen sich nur innerhalb des Eutektikums auffin-
den. Bei diesen ist zu vermuten, dass sie erst bei Erreichen der eutektischen Temperatur,
dafür dann umso schneller, gebildet wurden, zusammen mit den Lamellen des Eutekti-
kums. Auf Grund der raschen Erstarrung sind diese kaum vergröbert.
Größere intermetallischen Strukturen lassen sich kaum inmitten von eutektischen Phasen
finden. Bei dem Großteil der Aufnahmen scheint es hingegen, als würden sich die inter-
metallischen Phasen bevorzugt am Rand der Dendritenarme anlagern und dort weiter
reifen. Dabei werden sie zum Teil von den sich ebenfalls weiter ausbreitenden Dendriten
überwachsen. Dies würde die gemessene Dämpfung der interdendritischen Strömung und
die Annahme der Verstopfung der interdendritischen Kanäle durch die manganreichen
Phasen stützen. Eine solche Kopplung der Bildung von intermetallischer Phase und Den-
dritenarmen soll im Folgenden begründet werden.
An dieser Stelle sei daran erinnert, dass bei einer eutektischen Erstarrung die Bildung der
einen Phase die Entstehung der jeweils anderen begünstigt, indem sich die Konzentrati-
on der Restschmelze verändert. Dem Phasendiagramm der hier untersuchten Legierung
ist klar zu entnehmen, dass dieser Prozess nicht zwingend für beide Phasen gleich stark
ausgeprägt sein muss. Hierzu wird die Ausscheidung von intermetallischer Phase und
Aluminiumdendriten zunächst getrennt betrachtet (siehe Abb. 5.14).
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Abbildung 5.11  Mn-Phasen in Hellfeldmessungen. Der Farbton der gesuchten Phasen ist
mittelgrau, etwas heller als die schwarzen Siliziumphasen. Daher können diese beiden nur
bei hoher Vergrößerung und idealer Belichtungszeit unterschieden werden. Im oberen Bild
sind kleinste Phasen auch innerhalb des Eutektikums verteilt zu erkennen, welche zu den
zuletzt gebildeten zu gehören scheinen.
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Abbildung 5.12  Mn-Phasen in Hellfeldmessungen, stellenweise überlagert mit DIC-
Bildern. Eine bevorzugte Anlagerung erster Keime an den Außenflächen der Dendriten kann
vermutet werden, welche teilweise zu einem späteren Überwachsen durch eben diese Den-
driten führt.
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Abbildung 5.13  Weitere Mn-Phasen in Hellfeld- und DIC-Messungen. In der linken
Abbildung ist zu erkennen, dass sich nicht alle Facetten der manganreichen Phasen deutlich
von den Siliziumlamellen abheben (blau-türkisene Färbung). Daher kann die DIC-Messung
behilflich sein, intermetallische Phasen zu identifizieren, sie ist jedoch für eine vollständige
Analyse aller Phasen nicht hinreichend.
Einerseits hat die Ausscheidung der intermetallischen Phasen nur eine sehr geringe Un-
terkühlung der Schmelze aus Sicht der denritischen Phase zur Folge; dies wird im Pha-
sendiagramm an der Ausrichtung des Pfeiles nahezu parallel zu den Isothermen deutlich.
Andererseits wird durch die Bildung der aluminiumreichen Dendriten eine anschließende
Ausscheidung der intermetallischen Phase stark begünstigt; der entsprechende Pfad im
Phasendiagramm kreuzt mehrere Isothermen.
Dies erklärt zum einen, warum primär gebildete manganreiche Ausscheidungen nicht
als Keime für die Aluminiumphase dienen; zum anderen wird die Vermutung nahege-
legt, dass, sobald das Wachstum von Dendriten eingesetzt hat, die Ausscheidung von
intermetallischen Phasen hieran gekoppelt wird und mit großer Wahrscheinlichkeit in
unmittelbarer Nähe der Dendritenarme geschieht.
Damit solch eine Kopplung für die Gefügebildung relevant wird, muss sich ein signifikanter
Konzentrationsgradient im interdendritischen Raum ausbilden. Unter der Annahme, dass
die Wachstumsgeschwindigkeit der sekundären Dendritenarme in etwa der Geschwin-
digkeit der Erstarrungsfront entspricht, kann dieser Gradient abgeschätzt werden. Nach
Gleichung 2.16 kann die Diffusionslänge berechnet werden aus dem Quotienten der Diffu-
sivität D und der Erstarrungsgeschwindigkeit v. Für eine Diffusivität von 3 ·10−3 mm2/s
und Geschwindigkeiten zwischen 0, 03 und 0, 3mm/s erhält man eine charakteristische
Länge von 10−2 bis 10−1 mm. Die gemessenen Werte für den PDAS liegen bei einigen
hundert Mikrometern (3, 8 bis 7, 4 · 10−1 mm; siehe Tabelle 5.1), also über dem Wert der
Diffusionslänge.
Dies bedeutet, dass signifikante Schwankungen in der Konzentration der Schmelze (welche
durch die Bildung von Dendriten und dem daraus resultierenden Ausstoß an Lösungs-
atomen verursacht werden) auf der Längenskala der Dendritenabstände vorhanden sind.
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Abbildung 5.14  Phasendiagramm der ternären Legierung. Die gepunkteten Pfeile stellen
die theoretischen Erstarrungspfade dar, unter der Annahme, dass bei Erreichen der binären
Rinne (bei 617 ◦C) entweder ausschließlich Dendriten (langer roter Pfeil nach oben rechts),
oder nur intermetallische Phasen (kurzer grüner Pfeil nach unten) gebildet würden. Die
Länge der Pfeile entspricht dabei der Menge der bis zur eutektischen Temperatur tatsächlich
geformten Ausscheidungen. Deutlich zu erkennen ist, dass eine Vektoraddition in einem
solchen Phasendiagramm nicht definiert ist, da beide Pfeile zusammengenommen in den
ternär-eutektischen Punkt (bei 576 ◦C) führen müssten.
Die Bildungwahrscheinlichkeit von intermetallischen Phasen ist somit in unmittelbarer
Umgebung von frisch gebildeten Dendritenarmen am höchsten.
Eine in diesem Zusammenhang interessante Beobachtung wurde von Hecht, Fries und Rex
bei der Untersuchung ähnlicher Proben im Rahmen der Spacehab Mission gemacht [14].
Von ihnen wurden Proben aus Al-Si3-Mn0,87 mit einem Zusatz von Ti-B2 Kornfeiner
erstarrt, bei deutlich geringeren Geschwindigkeiten als in der vorliegenden Arbeit. Die
beobachtete intermetallische Ausscheidung wurde dabei als divorced symbiotic eutectic
growth, etwa getrennt-symbiotisch wachsendes Eutektikum bezeichnet. Dabei bleibt
zwischen aluminiumreicher und intermetallischer Phase ein Spalt aus Schmelze bestehen,
über welchen beide Phasen miteinander Lösungsatome austauschen. Die intermetallische
Phase wird dabei von der Primärphase vor sich her getrieben (particle pushing), bevor
es zu einem Überwachsen der manganreichen Phase kommt.
Dieses Bild kann auf die hier untersuchte Erstarrung übertragen werden. Vor den Spit-
zen der Dendritenarme bilden sich intermetallische Phasen, welche mit den Dendriten
gemeinsam in die Schmelze hineinwachsen. Durch den Ausstoß an Lösungsatomen der
wachsenden Dendritenarme werden die intermetallischen Phasen in einer äußeren Grenz-
schicht fixiert, welche die Dendriten umgibt. Hierdurch wird ein Eindringen einer äußeren
Strömung in den Bereich zwischen benachbarten sekundären oder tertiären Dendritenar-
men weitgehend unterbunden.
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Abbildung 5.15 zeigt modellhaft diese Wechselwirkung von intermetallischer Phase und
Strömungsfeld sowie die Abschottung der Sekundärarme von der interdendritischen Schmel-
ze durch die Manganphasen.
Abbildung 5.15  Dendriten der ternären Proben im Strömungsfeld. Die Strömung ent-
spricht dem Bereich der Probenmitte bei TMF in Richtung up (Darstellung nicht maß-
stabsgetreu, der Dendritenabstand beträgt maximal 5% der Dendritenlänge). Primär gebil-
dete Mn-Phasen werden weggespült und tragen zur Makrosegregation bei. Binär-eutektisch
gebildete Mn-Phasen koppeln an die ebenfalls wachsenden Nebenarme der Dendriten. Hier-
durch wird ein Eindringen der Strömung in die feinen Zwischenräume von Sekundär- und
Tertiärarmen verhindert.
Wie zuvor bereits erwähnt, ist solch eine manuelle Auswertung der Manganphasenvertei-
lung immer fehlerbehaftet. Die Wahrscheinlichkeit, eine manganreiche Ausscheidung mit
dem bloßen Auge auf einem Schliffbild zu erkennen, ist direkt abhängig von der Größe
dieser Phase. Um zu einer umfassenden, abschließenden Beurteilung der intermetallischen
Phasen zu gelangen, müsste die quantitative Verteilung aller Manganatome auf die ver-
schiedenen Ausscheidungsformen und -orte bestimmt werden.
Hierzu sollte der Kontrast zwischen Mangan und der restlichen Probe deutlich erhöht
werden. Solch eine Messung ist beispielsweise anhand von SEM-Aufnahmen möglich.
5.3.5. SEM und EDX
Ein Rasterelektronenmikroskop (SEM) bietet im Vergleich zu dem verwendeten optischen
Mikroskop zum einen eine höhere Auflösung, zum anderen kann die Zusammensetzung
der Probenoberfläche genauer untersucht werden. Die Energie der zurückgestreuten Elek-
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tronen ist stark von der Ordnungszahl des Materials abhängig. Daher ist bei solch einer
Messung nur ein geringer Kontrast zwischen Aluminium und Silizium zu erwarten, dafür
sollten die Manganphasen sehr deutlich zu erkennen sein.
Abbildung 5.16 zeigt einen beispielhaften Ausschnitt eines Querschliffs bei einer Erstar-
rungsgeschwindigkeit von 0,06mm/s. Die Manganphasen erscheinen mit deutlichem Kon-
Abbildung 5.16  SEM-Messung (Rückstreuelektronen) eines Querschliffs bei 0,06mm/s.
Bei dieser Abbildungsmethode ist (im Vergleich zum Lichtmikroskop) der Kontrast zwischen
Aluminiumdendriten (schwarz) und Eutektikum (grau) geringer, Mangan ist dagegen deut-
lich zu erkennen (weiß). Anhand von EDX-Messungen konnte diese Zuordnung bestätigt
werden.
trast in weiß. Dies konnte anhand von EDX-Messungen bestätigt werden. EDX steht für
energiedispersive Röntgenspektroskopie; hierbei wird die Art der angeregten Atome auf
der Probenoberfläche anhand ihres Emissionsspektrums bestimmt.
Eindeutig zu erkennen ist, dass die durchschnittliche Größe der manganreichen Ausschei-
dungen noch geringer ist als die kleinste Struktur des dendritischen Gefüges (TDAS); sie
liegt etwa in der Größenordnung des Abstands der eutektischen Lamellen. In dem zufällig
gewählten Ausschnitt des Schliffes sind keine großen, zusammenhängenden Mn-Phasen
vorhanden wie in den vorherigen Abbildungen. Alle intermetallischen Phasen dieses Aus-
schnitts liegen außerhalb der Dendriten, und damit innerhalb des Eutektikums.
Somit kann die zuvor aufgestellte Vermutung der Manganverteilung bestätigt werden.
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Zusammenfassend erhält man folgendes Bild:
• manganreiche Phasen, welche in frühen Stadien der Erstarrung gebildet werden,
können zusammenhängende Strukturen bilden, welche eine Größe von der Ordnung
des PDAS erreichen können;
• diese lagern sich bevorzugt an den Rändern der Dendritenarme an;
• durch das Wachstum der Dendriten wird die Bildung neuer, sowie das weitere
Wachstum bereits vorhandener, intermetallischer Phasen in direkter Umgebung
der frisch gebildeten Dendritenarme bevorzugt;
• stellenweise findet ein Überwachsen der manganreichen Phase durch die Dendriten
statt, wodurch die Phasen nicht mehr mobil sind innerhalb der Schmelze;
• dies dämpft die Strömungen im interdendritischen Gefüge, so dass ihr Einfluss in
den unteren Schichten (in welchen verstärkt Vergröberung stattfindet) verschwin-
dend gering wird;
• die zuletzt gebildeten Mn-Phasen (welche nur einen geringen Anteil des gesamten
Mangans ausmachen) sind sehr klein und fein im Eutektikum verteilt.
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6. Zusammenfassung und Ausblick
In der vorliegenden Arbeit ist in Kapitel 2 zur Vorbereitung einer späteren Interpretation
der Messwerte eine Berechnung des Diffusionsfeldes eines wachsenden Dendriten aufge-
stellt worden. Hierbei wird deutlich, dass zwei benachbarte Dendriten gegenseitig um
lösungsatomarme Schmelze konkurrieren und das Wachstum des jeweils anderen durch
ihr eigenes Diffusionsfeld ausbremsen. Dies ist nach Ansicht der Autors eine wertvolle
Erweiterung des bisher in der Literatur gängigen Berechnungsmodells [19] [9], welches
eine planare Phasenfront voraussetzt und hieraus eine Unterkühlung, also eine Wachs-
tumsbeschleunigung innerhalb der mushy zone vorhersagt.
Der bestehende Versuchsapparat Artemis 1 ist für die vorliegende Untersuchung weit-
reichend umgebaut worden (siehe Kapitel 3). Unter anderem durch die Adaption eines
neuen Heizerkonzeptes nach einem Entwurf von Neumann [32], welches geringere ther-
mische Massen benötigt, sind höhere Abkühlraten möglich. Die Steuerung der Anlage
ist komplett neu aufgesetzt worden und liefert nun Messdaten ohne zusätzlich (systema-
tisch) erzeugtes Rauschen.
Zur schnelleren Datenauswertung sind ein Modell zur akkuraten und effizienten Heizerre-
gelung aufgestellt und verifiziert, sowie ein automatisierter Auswertungsalgorithmus für
die Kameradaten programmiert worden.
Eine neuartige Magnetfeldgeometrie, ein wanderndes Magnetfeld, ist entworfen, model-
liert, gefertigt und in die neue Anlage integriert worden. Dieses erzeugt, verglichen mit
einem, in der Vergangenheit üblicherweise eingesetzten, rotierenden Magnetfeld, ein ein-
facheres, rein axial-radiales Strömungsmuster. Die Richtung dieses Strömungswirbels ist
(im Gegensatz zum meridionalen Strom des rotierenden Feldes) umkehrbar.
Hierdurch wird eine Makrosegregation von schweren Lösungsatomen entweder am Rand
oder in der Mitte der Proben einstellbar (Kapitel 5). Dies ist nach Wissens des Autors
bisher für kein Probensystem experimentell nachgewiesen worden. Bei gleicher Magnet-
feldstärke ist die Segregation am größten bei langsamer Erstarrungsgeschwindigkeit, wo-
bei eine Art Sättigung erreicht wird.
Diese Form der Einstellung unterschiedlicher Werkstückzusammensetzungen vom Rand
zur Mitte würde sich zur Oberflächenhärtung von technischen Legierungen eignen, so-
lange die zugesetzten Atome schwerer sind als Aluminium.
Für das binäre Probensystem Al-Si7 ist ein starker Einfluss der erzwungenen Strömung
auf die dendritische Struktur nachgewiesen worden. Der primäre Dendritenarmabstand
wird von der Strömung reduziert, wie erstmals von Somboonsuk und Trivedi [44] beob-
achtet und seitdem auch mehrfach bestätigt (zum Beispiel [45]) worden ist.
Das Zusammenspiel von Strömung und Segregation führt dazu, dass die Orientierung
des Magnetfeldes einen Einfluss auf den Grad der Reduktion des PDAS hat. Denn am
Probenrand wird die Strömung durch Reibung mit der Tiegelwand gebremst. In der Pro-
benmitte treten folglich höhere Strömungsgeschwindigkeiten auf. Betrachtet man eine
Randfläche des Zylinders, so laufen auch hier alle Strömungslinien zur Mitte hin zusam-
men, zum Rand hin auseinander. Also sind hier ebenfalls die Strömungsgeschwindigkeiten
am größten in der Mitte.
Je nach TMF-Orientierung und damit Ort der Segregation lassen sich in einem Proben-
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schliff mehr Dendriten am Rand oder in der Mitte der Probe finden. Hierdurch ist die
durchschnittliche Geschwindigkeit der Umströmung eines Dendriten ebenfalls abhängig
von der Richtung des wandernden Magnetfeldes. Bei einer aufsteigenden magnetischen
Welle läuft die Strömung innerhalb der Probe am Rand aufwärts, in der Mitte zurück.
Segregation der schweren Lösungsatome findet am Rand statt, Dendriten häufen sich in
der Mitte. Dort ist die Geschwindigkeit der Strömung maximal und somit der Effekt der
Verkleinerung des Abstandes der Primärdendritenstämme ebenfalls:
λ1,off > λ1,down > λ1,up
Bei der Messung des sekundären Dendritenarmabstandes ist zunächst eine Unterschei-
dung zwischen SDAS' und SDAS getroffen worden, wobei Ersteres den Abstand zum Teil
kleinster Erhebungen direkt auf der Mantelfläche des Dendritenstammes meint. Diese
sind Rückstände der ersten auftretenden Instabilitäten der Außenflächen der Dendriten.
Wie in früheren Messungen gezeigt worden ist, nimmt dieser Abstand bei steigender
Geschwindigkeit der Erstarrung ab:
λ′2 ∝ v−0,5
Die vorliegenden Experimente bestätigen diesen Zusammenhang, und zwar unabhängig
von einer induzierten Strömung. Hieraus kann gefolgert werden, dass die erzwungene
Strömung in unmittelbarer Umgebung der Dendritenstämme vollständig ausgedämpft
wird.
Im Gegensatz hierzu ist bei der Messung des SDAS auf eine Wahl von Dendritenarmen zu
achten, welche möglichst in der Mitte zwischen zwei Hauptstämmen liegen. Hier zeigt sich
wie schon beim PDAS ein Einfluss der Strömung. Diesmal führt sie jedoch zu größeren
Werten, da durch die Strömung der Prozess der Vergröberung der Dendritenarme unter-
stützt wird. Analog zu den Primärarmen ist dieser Effekt bei einer Aufwärtsorientierung
des Feldes am stärksten:
λ2,off ∝ v−0,33
λ2,TMF ∝ v−0,5
λ2,up > λ2,down
Der Abstand der tertiären Arme (TDAS) zeigt denselben Verlauf wie jener der vergrö-
berten Sekundärarme (SDAS).
Im Gegensatz hierzu konnten beim ternären Probensystem Al-Si7-Mn1 kaum Einflüsse
des Magnetfeldes nachgewiesen werden. Der PDAS zeigt noch eine Abhängigkeit von der
Strömung wie auch der Orientierung des TMF, jedoch schwächer als zuvor die binären
Proben. Die übrigen Messwerte jedoch (SDAS', SDAS, TDAS) sind gänzlich unabhängig
vom Strömungsfeld der Spulen, ihre Messkurven gleichen denen der binären Proben ohne
Magnetfeld, mit einem leichten Versatz in Richtung kleinerer Werte.
Dieses Ergebnis bedeutet, dass die manganreichen Ausscheidungen, obwohl sie nur weni-
ge Molprozent des Probenmaterials ausmachen, einen gravierenden, dämpfenden Einfluss
auf die Strömung haben müssen. Daher wird vom Autor vermutet, dass diese Phasen die
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Tendenz haben, Poren des interdendritischen Netzwerkes zu verstopfen. Der Einfluss der
erzwungenen Strömung beschränkt sich damit auf die oberen Schichten des Zweiphasen-
gebietes.
Um diese Hypothese zu belegen wurden die manganreichen Phasen genauer untersucht.
Diese unterscheiden sich zwischen den zuerst gebildeten, teilweise weit ausgedehnten, fa-
cettierten Phasen und jenen, welche sich zum Schluss der Erstarrung gemeinsam mit dem
Eutektikum bilden. Zuletzt genannte sind noch einmal deutlich kleiner als die kleinsten
dendritischen Strukturen und fein verteilt innerhalb der eutektischen Phasen.
Die primär gebildeten Mn-Phasen scheinen sich in der Tat bevorzugt zwischen Dendri-
tenarmen anzulagern, in Übereinstimmung mit der aufgestellten Theorie der Porenver-
stopfung.
Jedoch sind die Manganphasen auf Grund des geringen Mangangehaltes sehr klein. Dar-
über hinaus zeigen sie unter dem Lichtmikroskop nur einen geringen Kontrast zu den
Siliziumlamellen des Eutektikums. Dies bedeutet, dass eine manuelle Auswertung bes-
tenfalls stichprobenartigen Charakter trägt und nur zu einer entsprechend geringen sta-
tistischen Sicherheit führen kann.
Erste Messungen an einem Rasterelektronenmikroskop zeigen den gewünschten Kontrast
des Mangans. Darüber hinaus versprechen tomographische Untersuchungen auch eine
räumliche Auflösung der Form und Verteilung der intermetallischen Phasen.
Abschließend soll der skalenübergreifende Charakter der gewonnenen Beobachtungen
noch einmal am Beispiel der ternären Legierung hervorgehoben werden.
Die Ausscheidung der intermetallischen Phasen beginnt mit einzelnen Atomen und wird
von deren Lösbarkeit innerhalb der Schmelze bestimmt. Diese ordnen sich in typischen
Gitterstrukturen zu einander an und bilden einige Mikrometer große Phasen. Selbst diese
geringe Größe ist ausreichend, um die effektive Porösität des interdendritischen Gefüges
drastisch zu reduzieren, sodass in diesem waldähnlichen Gebilde die untersten Millimeter
nahezu frei von Strömungseinflüssen sind. Der einzig verbleibende Effekt der induzierten
Strömung ist der einer Makrosegregation, welche die Zusammensetzung des gesamten
Probenkörpers betrifft und Einfluss auf dessen mechanische Kenngrößen (wie Härte und
Zugfestigkeit) hat.
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A. Schaltplan Spulenversorgung
Schaltplan über den Anschluss des Drehstrommessgeräts UMG 503 und der einzelnen Spu-
lenanschlüsse an den Stelltrafo. Die Nummerierung entspricht den Eingängen im Messgerät
oder auf den Klemmen der Hutschiene im Schaltkasten. Es können insgesamt sechs Phasen
abgegriffen werden, alle mit einem Phasenversatz von 60 ◦. Bei der derzeitigen Benutzung
von nur drei dieser Phasen müssen die übrigen kurzgeschlossen werden.
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C. Abstract
In this work, samples of two alloys, Al-Si7 and Al-Si7-Mn1, are directionally solidified
and their structure microscopically analysed. Thereby, the combined influence of induced
current flow and intermetallic precipitates is of particular interest.
A newly modified Artemis setup at the institute of material physics at the DLR in
Cologne allows controlled solidification velocities of 30 to 240µm/s under a constant
temperature gradient of 3K/mm. In using silica aerogels as part of the crucible, the so-
lidification velocity can be verified during processing via infrared measurements of the
surface emissions. Three collinear coils comprise the furnace setup and create a traveling
magnetic field (TMF) along the sample axis. This enables the generation of fluid flow
inside the melt solely in axial and radial direction, similar to a convection roll, in either
upward or downward orientation.
Analysis of all samples under TMF influence show a segregational effect from the inner
region to the outer ring of the sample; depending on the orientation of the TMF, dendri-
tes cluster towards the sample center while the eutectic phase cumulates near the outer
rim, or vice versa. Contrary to the commonly used rotating magnetic field, a buildup of
heavy alloying atoms in the rim of the samples can be achieved. One possible application
of this effect would be surface hardening of aluminum alloys.
Results from the binary Al-Si7 samples are in accordance with theoretical predictions.
The measured structure parameters show a distinct dependence on the solidification ve-
locity when inducing fluid flow during processing versus a field free solidification, as to
be expected.
This influence of the flow field on the sample structure can only in part be detected for
the ternary Al-Si7-Mn1 samples. The primary dendrite arm spacing shows a decreased
effect of the flow, however secondary and tertiary arm spacings apparently remain unaf-
fected by the TMF.
The explanation given supports the assumption of a divorced symbiotic eutectic growth
of dendrites and intermetallic phases. Herein, a preferred precipitation of intermetallic,
manganese rich phases is predicted in the immediate vicinity of freshly grown dendrite
arms. This prohibits penetration of the induced flow into the fine interdendritic regions,
thus an accelerated coarsening of dendritic side arms is likewise impeded.
If these results can be attested to other alloys with intermetallic primary phases, this
finding represents a significant contribution towards a more precise modelling of solidifi-
cation processes.
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In der vorliegenden Arbeit werden Proben der beiden Legierungen Al-Si7 und Al-Si7Mn1
gerichtet erstarrt und ihr Gefüge anschließend mikroskopisch analysiert. Dabei wird ins-
besondere der kombinierte Einfluss von induzierten Strömungen einerseits und interme-
tallischen Ausscheidungen andererseits untersucht.
Die modifizierte Artemis Anlage des Instituts für Materialphysik im Weltraum des DLR
in Köln-Porz ermöglicht kontrollierte Erstarrungsgeschwindigkeiten von 30 bis 240 µm
bei konstantem Temperaturgradienten (3K/mm). Der Einsatz von Silica-Aerogelen als
Tiegelmaterial gestattet die Verifikation der Erstarrungsgeschwindigkeit durch Infrarot-
messung der Emissivität der Probenoberfläche während der Prozessierung. Drei kolinea-
re Spulen umfassen den gesamten Ofenaufbau und können ein magnetisches Wanderfeld
(traveling magnetic field, TMF) entlang der Probenachse erzeugen. Dieses induziert
innerhalb der Schmelze ein Strömungsfeld in ausschließlich axialer und radialer Richtung
(ähnlich einer Konvektionsrolle) von entweder aufwärtiger oder abwärtiger Orientierung.
Bei der Auswertung der Proben wird unter Einfluss des TMF eine Segregation beobachtet
zwischen dem Probeninneren und dem umgebenden äußeren Ring; je nach Orientierung
des TMF kommt es zu einer Häufung von Dendriten zur Probenmitte hin bei gleichzei-
tiger Kumulation eutektischer Phase im Randbereich, oder umgekehrt. Im Gegensatz zu
den bisher eingesetzten rotierenden Magnetfeldern kann insbesondere eine Anreicherung
von schweren Legierungsatomen im Probenrand erzielt werden. Ein Einsatz zum Zwecke
der Oberflächenhärtung von Aluminiumlegierungen ist hierdurch vorstellbar.
Untersuchungen der Gefüge der binären Al-Si7 Proben liefern genau die theoretisch vor-
hergesagten Ergebnisse. Die gemessenen Gefügeparameter folgen bei einer Erstarrung
unter dem Einfluss des Magnetfeldes einer veränderten Abhängigkeit von der Erstar-
rungsgeschwindigkeit, verglichen mit der feldfreien Erstarrung, wie vorhergesagt.
Dieser Einfluss der induzierten Strömung auf die Struktur des Gefüges ist bei den ternären
Al-Si7-Mn1 Proben nur noch bedingt nachzuweisen. Der primäre Dendritenarmabstand
zeigt noch eine abgeschwächte Auswirkung der Strömung, sekundäre und tertiäre Ar-
mabstände bleiben vom TMF unbeeinflusst.
Zur Erklärung wird die Hypothese eines getrennt symbiotisch wachsenden Eutektikums
von Dendriten und intermetallischen Phasen aufgestellt (divorced symbiotic eutectic
growth). Diese sagt eine bevorzugte Ausscheidung der intermetallischen, manganreichen
Phase in unmittelbarer Nähe der frisch gewachsenen Dendritenarme voraus. Dadurch
wird ein Eindringen der induzierten Strömungswirbel in den feinen interdendritischen
Raum verhindert, wodurch eine beschleunigte Vergröberung der dendritischen Nebenar-
me unterbunden wird.
Sollten diese Ergebnisse sich bei weiteren Legierungen mit anderen intermetallischen Pri-
märphasen wiederholen, stellt diese Erkenntnis einen bedeutenden Baustein einer präzi-
seren Modellierung von Erstarrungsvorgängen dar.
